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 Title: Study on Ge Quantum Dot via Carbon-mediated Method and Its Stacked Structure via Strain Compensation 
ABSTRACT： 
In Chapter 1, the introduction and purpose of this study are described. Si semiconductor devices have contributed to 
progress in a variety of fields, such as information and communication, and energy and environmental. However, in recent 
years, it becomes difficult to improve the performance of Si large scale integrated circuits (LSIs) by further scaling due 
to physical limitation and cost efficiency. In addition, a single-junction Si solar cell which is spreading to solve energy 
problems is also approaching a limitation of theoretical energy conversion efficiency. To overcome these limitation of the 
Si devices, it is necessary to develop new devices introduced quantum confinement effect. The formation of Ge quantum 
dots (QDs) which is high compatibility with Si processing is a key technology to realize a light source for Si photonics 
and an intermediate band solar cell. Therefore, the process development of the formation of the Ge QDs is strongly 
required to introduce new material and new structure in Si devices. 
To induce carrier confinement in the Ge QDs, it is required to form QDs of diameter in less than 12 nm as dense as 
possible. However, the diameter of Ge dots formed self-assembly via Stranski-Krastanov (SK) growth, which is dot 
formation on a wetting layer to release a strain accumulation, is 50 – 100 nm, and the density is low on the order of 109 – 
1010 cm-2. The growth of QDs can be explained by droplet model, and the size of QDs is determined by substrate energy, 
interfacial energy, and volume energy. The increase in the interfacial energy or the volume energy, or the decrease in the 
substrate energy are required to shrink the diameter of QDs. In this study, a sub-monolayer (ML) carbon (C) mediation at 
a Ge/Si interface was investigated to change those energy. Two types of C-mediated methods which are by using (1) a 
surface reconstruction (SR) and (2) a solid-phase epitaxy (SPE) were studied. (1) In the SR method, the increase in the 
interfacial energy and the decrease in the substrate energy were expected owing to the formation of the surface 
reconstruction on the Si surface. It has been reported that the sub-ML C deposition on the Si(100) surface induce the 
c(44) surface reconstruction resulting in the formation of small QDs on the reconstructed surface. However, QDs to 
induce carrier confinement has not been obtained, and the mechanism of C-mediated Ge QD growth has not been clarified. 
Therefore, in this study, the growth conditions of C-mediated Ge QD were optimized by controlling both surface 
reconstruction via C-Si reaction and Ge deposition independently, and the growth mechanism of C-mediated Ge QDs was 
also clarified by analyzing C binding states. (2) In the SPE method, the increase in the volume energy was expected owing 
to the formation of C-Ge bonds in QDs through SPE. Although the formation of Ge dots on the Si via the SPE has been 
study, large and sparse Ge dots have been formed because of strong aggregation of Ge atoms through the SPE. In this 
study, the increase in the volume energy by the formation of C-Ge bonds in the QDs via the SPE would induce small QD 
formation in addition to the formation of the C-Si bonds at the Ge/Si interface. 
Although the Ge QD layers are often stacked in multilayer structure to achieve adequate performances, the stacked 
QDs tend to become large as a consequence of accumulation of compressive strain particularly when the spacer material 
is the same as the substrate. In this study, to suppress the strain accumulation, a strain-compensated growth technique, 
which has been developed for the III-V semiconductor QD stack by adjusting the compound contents, was adopted for 
the Ge QD stacking by introducing Si1-xCx layer as a spacer. 
In Chapter 2, the sample preparation and evaluations are described. The samples were prepared by solid-source 
molecular beam epitaxy (MBE) system with electron beam gun for C and K-cell for Ge and Si. After a wet cleaning and 
 a H-termination of the Si surface, the Si(100) substrate was loaded into the chamber. Reflection high energy electron 
diffraction (RHEED) was used for in-situ analyses of the surface morphology and crystallinity. The surface morphology 
was also investigated by atomic force microscopy (AFM) and the crystallinity including the degree of strain relaxation 
was evaluated by in-plane X-ray diffraction (XRD) and Raman spectroscopy. The C binding states were investigated by 
using X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). The formation of QD on a spacer was evaluated by Kelvin probe Force 
Microscopy (KFM). The cross-sectional structure of Ge QDs was observed by transmission electron microscopy (TEM).  
In Chapter 3, the formation of QDs on the Si in the SR method was studied. Small and dense QDs were formed at C-
Si reaction temperature of 750C owing to a valance of surface roughening and amount of C-Si bonds on Si surface. In 
addition, the diameter of QDs decreased with increasing growth rate 2nm/min due to the increase in a nucleation 
probability of Ge atoms. Furthermore, the investigation of C coverage on Ge QD formation revealed that the QDs shrunk 
with increasing C coverage. For C = 0.25 – 0.5 ML, Volmer-Weber (VW)-mode QDs without a wetting layer were formed 
because the interfacial energy at the Ge/Si interface increased by the formation of C-Si bonds. For C = 0.75 ML, SK-
mode QDs were formed because the volume energy decreased by the formation of C-Ge bonds at the Ge/Si interface. 
Additionally, it was cleared that the density of QDs increased for Ge = 1 – 2 nm with maintaining diameter. 
In Chapter 4, the C-mediated QD formation in the SPE method was investigated. Investigation of C coverage on the 
QD formation clarified that the shrinkage and densification of QDs was induced by to the formation of C-Ge bonds in the 
QDs and C-Si bonds at the Ge/Si interface. Furthermore, it was cleared that the transition of growth mode from VW to 
SK mode occurred for C = 0.25 – 0.4 ML owing to the formation of C-Ge bonds at the Ge/Si interface. From the result 
of SPE temperature (TSPE) on the QD formation, the densification of VW-mode QDs for C = 0.25 ML occurred at TSPE = 
650C, while that of SK-mode QDs for C = 0.75 ML occurred at TSPE = 400C. Additionally, the crystallinity of as-
deposited Ge films was changed to amorphous, nanocrystalline, or polycrystalline by Ge deposition temperature (TD). 
The small QDs were formed at TD = 250 – 350C via the SPE from nano- or poly-crystal Ge because the diffusion of C 
atoms in Ge layer increased. Moreover, the QDs were formed even without SPE at TD ≥ 450C by optimizing TD and TSPE 
(in-situ C mediation (ICM) method). 
In Chapter 5, the formation of strain-compensating Si1-xCx spacer on the QDs and stacking QDs by using Si1-xCx spacer 
were investigated. From the results of surface morphology and degree of covering on the QDs by the spacer, the spacer 
thickness was determined to be 10 nm. Furthermore, the undesirable compressive strain of the embedded QD in the Si1-
xCx spacer decreased with increasing C content. For x = 0.015, the degree of lattice relaxation of the embedded QDs was 
80%. The KFM measurement of second QD layer revealed that the QDs similar to the first QDs were formed on the 
spacer via the C mediation at QD/spacer interface for C ≥ 0.25 ML. Investigation of the formation of stacked QD with 
strain-compensating Si1-xCx layer clarified that the undesired enlargement of QDs by stacking the QDs was reduced by 
using Si0.985C0.015 spacer owing to the relaxation of compressive strain of the embedded QDs. The diameter and density 
of the fifth QD layer were 14.7 and 1.2  1011 cm-2, respectively. 
In Chapter 6, summary of this study is described. It shows that Ge QDs can be formed on the Si substrate and the 
spacer by SR and SPE-ICM methods and the stacked QDs without the enlargement QD can be formed by using Si1-xCx 
strain compensating spacer. These results show that it is possible to form the QD light source for Si photonics and 
intermediated-band Ge QD solar cell. The C-mediated Ge QD stacks with strain-compensating Si1-xCx spacer has a chance 
to pave the way to provide the high-performance and high-functional LSI chip which could not be achieved by only Si 
 technology and the high-efficiency solar cell which overcome the limitation of conversion efficiency of the conventional 
single-junction Si solar cell in the future. 
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第1章 序論 
 
 本研究の背景 
これまで Si 半導体デバイスは、情報・通信からエネルギー・環境まで広範な分野の
発展を牽引してきた。しかし、情報化社会の発展を支えた Si 高集積回路(LSI: Large Scale 
Integrated circuit)は、微細化による性能向上の限界を迎え、またエネルギー・環境問題を
解決するために普及が進む単接合 Si 太陽電池も、エネルギー変換効率の理論限界に近
づきつつある。これらの限界を打破するには、新たな原理に従うデバイスの開発が不可
欠であり、その実現に向けて、量子構造デバイスについての研究が盛んに行われている。
量子効果による状態密度関数の変化により、デバイス構造に由来した 1 次元から 3 次元
のキャリア閉込が可能であり(図 1.1)、量子井戸光検出器 1,2 や高速電子移動トランジス
タ(HEMT: High Electron Mobility Transistor) 3,4、量子ドット (QD: quantum dot)レーザ 5,6
等が実用化された。しかし、これらのデバイスは III-V 族および II-VI 族化合物半導体で
の実用化がほとんどであり、IV 族系半導体における実用例は、量子井戸 Ge 光検出器 7,8
のみである。Si 半導体デバイスの高性能・高機能化には、IV 族系半導体による量子構
造デバイスの実現が不可欠であり、キャリアを 3 次元に閉込可能な Ge QD が注目を浴
びている 9,10。Ge は Si と同じ IV 族半導体であり、従来の Si プロセスとの親和性が高
いことに加え、4.2%の格子不整合により自己組織的に QD が形成される。Ge QD のデバ
イス構造とバンド図を図 1.2 に示す。Ge QD 積層デバイスは、Ge QD を Si スペーサ中
に埋め込んだ構造であり従来の Si プロセスを用いてデバイス作製可能であり、タイプ
II 型のヘテロバンド構造を有することからホールを Ge QD 中に、電子を Si 層中に閉込
る。以下では、Ge QD の応用例として、Si LSI 上の発光素子と中間バンド型 Ge QD 太
陽電池について説明する。 
 
図 1.1 量子構造による状態密度関数の変化 
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図 1.2 Ge QD のデバイス構造とそのバンド図 
 
 Si プラットフォーム上の Ge 量子ドット近赤外発光素子 
微細化により飛躍的に LSI の性能向上を進めてきた Si MOSFET が、材料物性や微細
加工技術の限界により、旧来の微細化に基づいた性能向上は次第に難しくなってきてい
る。微細化に依らない性能向上を図るものとして、歪 Si 11、高誘電率ゲート絶縁膜 12、
立体チャネル構造 13 などの新技術が提案され、実用化されてきた。このように、微細化
によらず Si LSI を性能向上するには、テクノロジーブースタが必要である。次世代のテ
クノロジーブースタとして注目されているのが、Si フォトニクスによる電子・光集積回
路(図 1.3)である。Si フォトニクスは、光学系の素子を Si で形成する技術であり、Si が
地球上にほとんど無尽蔵といえるだけ存在している点や、モノリシック集積が可能であ
る点、従来の Si 半導体プロセス技術の応用が可能である点など、多くの優位性を持つ 
14。電子・光集積回路を用いることで、従来の電気通信で問題となっていた電気配線の
消費電力や信号遅延などの問題を解決でき、さらに波長多重通信といった光特有の技術
を組み込むことで、LSI の高速化、小型化、低消費電力化の推進が期待できる。Si フォ
トニクスの大きな課題は、Si LSI 上の近赤外発光素子の形成である。Si フォトニクスで
は光通信に SiO2 導波路を利用することが提唱されており、SiO2 導波路での損失が低い
1.3 m あるいは 1.55 m の波長帯での発光素子の形成が求められる。Si は間接遷移型半
導体であるため、単独での発光素子の実現は困難であり、従来、優れた発光特性を持つ
GaAs や InP などの III-V 族化合物半導体の発光素子を別基板に作製したハイブリット
型 Si フォトニクスが用いられてきた 15,16。しかし、III-V 族化合物半導体は Si に比べて
高価であることに加えて、発光素子の小型化が難しく集積化が困難という課題があげら
れている。Si フォトニクスのメリットを最大限に引き出すには、光源を Si 基板上に形
成したモノリシック型 Si フォトニクスが不可欠である。 
モノリシック型 Si フォトニクスの実現には、Si プロセスとの親和性が高い IV 族系半
導体による発光素子形成が最も有望である。IV 族系半導体の発光素子形成に向け、ポ
ーラス Si 17 やラマン発光 Si 18、伸長歪 Ge 19、GeSn 混晶 20 などの研究がなされている
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が、いまだに Si 基板上の発光素子形成の明確なアプローチは見出だせていない。この
ような背景の中、Si LSI 上の発光素子として Ge QD が注目を浴びている 9,21,22。Ge QD
発光素子は、小型化可能であり集積化に有利なことに加えて、量子効果により離散化し
たエネルギー準位にキャリアを閉込めることで、発光性再結合確率が増加し、発光効率
の向上が期待できる。さらに、エネルギー準位の離散化により、半導体レーザで課題と
なっているしきい値電流の温度無依存化も同時に期待できる。 
 
図 1.3 電子・光集積回路の構成図 
 
 中間バンド型 Ge 量子ドット太陽電池 
太陽電池は、日光から直接電力を取り出すことができるクリーンな電力源であり、近
年の切迫したエネルギー・環境問題の解決を期待されている。現在、累積導入量の 9 割
以上を占める Si 太陽電池のエネルギー変換効率の最高値は 26.7%であり 23、理論限界
効率である 29%に近づきつつある 24。一つの半導体材料から作られる単接合太陽電池に
おいて、理論限界が存在する主な要因は、バンドギャップ以上の光の余剰エネルギーが
熱に変わることによる①熱損失とバンドギャップ以下の光を吸収できないことによる
②透過損失に起因する(図 1.4 (a))。単接合 Si 太陽電池の場合、全太陽エネルギーに対す
る熱損失は 15 - 19%、透過損失は 30%程度あり、太陽エネルギーの約半分は発電に寄与
できていない。 
さらなる変換効率の向上のために、母体材料のバンドギャップ間に中間バンドを導入
した中間バンド型 QD 太陽電池が提案されている 25,26。量子効果により発現する量子化
準位の重畳により形成される中間バンドの導入により、母体材料のバンドギャップによ
る光吸収に加えて、中間バンドを介した二段階の光吸収を利用できる。そのため、低エ
ネルギーの光を吸収でき、透過損失を低減できる(図 1.4 (b))。その結果、中間バンド型
太陽電池では、理論的に 60%以上の高い変換効率を得ることが予想されている 25。Si 単
接合太陽電池の高効率化には、中間バンド型 Ge QD 太陽電池が有効である。中間バン
ド型 Ge QD 太陽電池は、単接合 Si 太陽電池内に Ge QD を埋め込んだ構造であり、既存
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の単接合 Si 太陽電池形成技術を利用することができる。また、Ge のバンドギャップは 
0.66 eV であり、Si のバンドギャップ 1.12 eV よりも小さい。そのため、単接合 Si 太陽
電池では光吸収できなかった近赤外光を中間バンドにより吸収できる。さらに、Si と Ge
はタイプ II 型のヘテロバンド構造を有し、電子を Si 層に、ホールを Ge QD 層に分布さ
せ、空間的に電子とホールを分離できるため、タイプ I 型のバンド構造で発生する電子・
ホール再結合による電流ロスを抑制できる 10。 
 
図 1.4 (a)単接合太陽電池と(b)中間バンド型太陽電池の吸収波長と概念図 
 
 量子効果の発現に必要な Ge 量子ドットの目標値 
Ge QD 発光素子や中間バンド型 Ge QD 太陽電池の実現には、量子効果の発現が必要
である。ここでは、Ge QD による量子効果の発現に必要な QD の(A)粒径、(B)面密度お
よび、(C)ばらつきの目標値を設定した。 
(A) 粒径 
粒径は、12 nm を目標とした。QD 中のキャリア閉じ込めは、有効質量近似に基づき
粒径(d)とボーア半径の関係から 3 つに場合分けできる 27–29。電子(e)、ホール(h)、励起
子(X)のボーア半径は以下の式で表される。 
𝑎𝑒(ℎ)(𝑋) =
4𝜋ℏ2
𝑚𝑒(ℎ)(𝑋)
∗ 𝑒2
 式 1-1 
𝑎𝑒(ℎ)(𝑋)はそれぞれ電子、ホール、及び励起子のボーア半径であり、𝑚𝑒(ℎ)(𝑋)
∗ はそれらの
有効質量である。𝑒は電子の電荷量、は誘電率、ℏはディラック定数である。以下に 3 つ
の閉込め領域を示す。 
 
(I) 弱閉込め領域 (𝑑 ≫ 8𝑎𝑒(ℎ)) 
QD の粒径が𝑎𝑒と𝑎ℎよりもはるかに大きい時で、有効質量はM = 𝑚𝑒
∗ + 𝑚ℎ
∗で表される。
また、バンドギャップエネルギーの変化はクローンエネルギーにより支配される。 
 
伝導帯
価電子帯
①熱損失
バンド ギャ ッ プ
②透過損失
伝導帯
価電子帯
中間バンド
光吸収
①熱損失
②透過損失
中間バンド
光吸収
(a)単接合太陽電池 (b )中間バンド 型太陽電池
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(II) 中間閉込め領域 (2𝑎𝑒(ℎ) > 𝑑 > 2𝑎ℎ(𝑒)) 
QD の粒径が𝑎𝑒よりも小さく(大きく)、𝑎ℎよりも大きい(小さい)場合であり、電子(ホー
ル)のみが QD 中に閉込められる。この時の有効質量は𝑚𝑒
∗  (𝑚ℎ
∗ )で表され、多くの材料が
この領域に分類される。 
 
(III) 強閉込め領域 (𝑑 < 4𝑎𝑋) 
QD の粒径が𝑎𝑋よりも十分小さい場合であり、電子と正孔どちらのキャリアも QD 中に
閉込められる。この時の有効質量は1/𝑚𝑋
∗ = 1/𝑚𝑒
∗ + 1 𝑚ℎ
∗⁄ と定義される。 
 
QD の粒径に対するバンドギャップエネルギー(𝐸𝑔′)の変化は以下の式で表される
28。 
𝐸𝑔′ = 𝐸𝑔 +
𝐴
𝑑2
 式 1-2 
𝐸𝑔はバルク材料のバンドギャップエネルギーであり、Ge の場合は 0.66 eV である。ま
た、定数 A は閉込め領域により変化し、それぞれの閉込め領域における Ge の定数 A を
表 1.1 に示す。 
表 1.1 Ge の各閉込め領域における定数 A 
 
 
(III)の強閉込には、少なくとも粒径を aX の 4 倍程度まで小さくする必要がある。ここ
で、IV 族系半導体と III-V 族半導体の励起子ボーア半径を表 1.2 に示す。QD レーザ等
にすでに実用化されている III-V 族化合物半導体の GaAs や InAs の励起子ボーア半径は
それぞれ 11.9 nm と 35.6 nm である。一方、Ge の励起子ボーア半径は 3.1 nm であり、
強閉込には粒径約 12 nm の Ge QD の形成が必要である。また、InAs や GaAs と比べて
Ge の励起子ボーア半径は約 1/4 及び 1/10 と小さく、Ge や Si の IV 族半導体での QD 形
成が困難であることが分かる。 
 
表 1.2 IV 族系半導体と III-V 族半導体の励起子ボーア半径 
 
 
(B) 面密度 
QD 面密度は、1011cm-2 オーダーを目標とした。QD 密度は発光強度・受光感度に繋が
1.77 2.69 7.88A
弱 中間 強
閉込め
GaAsGe Si
3.1 1.8 35.6
InAs
11.9aB (nm)
IV族系 III-V族系
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り、高密度であるほどそれらが向上する。図 1.5 に示すように、粒径 12 nm の QD が
QD スペース間隔 1 nm で基板面内に最密に配置した場合、その面密度は 5.6×1011 cm-2
となる。現実的には、QD を最密に形成することは難しいため、実現可能な 1011 cm-2 オ
ーダーの QD 形成を目標とした。 
 
図 1.5 QD 間隔 1 nm において粒径 12 nm の QD を最密に配置した場合の面密度 
 
(C) ばらつき 
QD の粒径のばらつきは、±15%以内を目標とした。ばらつきは式 1-3 に示すように
QD の粒径に対するその標準偏差(𝜎𝑑)で定義した。 
𝜎𝑑 𝑑 ⁄ ≤  0.15 式 1-3 
式 1-2 (強閉込めの場合、A = 7.88)とλ = 1240 𝐸𝑔′⁄ から求めた QD の発光及び受光波長と
粒径の関係を図 1.6 に示す。発光及び受光デバイス作製時の波長分散を±50 nm 許容し、
粒径 12 nm 近傍におけるその波長分散を考えると、QD の粒径のばらつきは低波長側で
およそ-2 nm、長波長側でおよそ+3 nm に相当する。ばらつきの目標値は、条件の厳しい
低波長側における QD のばらつきから算出し、目標値を±15%以内と決定した。 
 
図 1.6 QD の発光及び受光波長と粒径の関係 
 
 Si 基板上の Ge 量子ドット形成法 
Geドットの形成法は、主にトップダウン法とボトムアップ法の 2種類に分別される。
トップダウン法では、Ge/Si 超格子構造を作製後に電子線あるいは紫外線によるリソグ
ラフィとエッチング技術を駆使してドットを形成する手法 30(図 1.7 (a))や、Si 基板に微
12nm
5.6×1011cm-2
±50 nm
1400
1500
1600
1700
1800
0 5 10 15 20
λ
 (
n
m
)
diameter (nm)
12 nm
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細パターンを作製することで Ge の核形成サイト形成し、Ge ドットを形成する手法が
報告されている 31,32 (図 1.7 (b))。これらの手法は、ドットの配置や粒径が制御可能であ
るが、Si プロセスとの親和性が悪く、量子効果が発現するサイズの Ge QD 形成には高
精度な微細加工技術が求められる。 
 
図 1.7 トップダウン法による Ge ドット形成 
 
一方、ボトムアップ法は Si と Ge の格子不整合を利用し、自己組織的にドットを形成
する 33。Si と Ge は 4.2%の格子不整合を有し、Ge の格子定数は Si に比べ大きい。その
ため、Si 基板上に Ge を成長した場合、臨界膜厚(~3 ML)までは Ge が 2 次元成長し、そ
れ以上の Ge 膜厚では歪蓄積の緩和のためにドット形成が生じる (図 1.8)。このような
2 次元成長後の濡れ層を有するドット成長を Stranski-Krastnov (SK)成長という 34。SK 成
長により形成された典型的な Ge ドットの原子間力顕微鏡 (AFM: Atomic Force 
Microscopy)像を図 1.9 に示す 35。SK 成長によるドット形成は、トップダウン法と比較
して、簡易に Ge ドットを形成可能であるが、SK モードで形成される Ge ドットのサイ
ズは 70 – 100 nm と大きく、また密度も 109 - 1010 cm-2 程度と低い 33,35。 
 
図 1.8 SK 成長による Ge ドット形成 
 
Si(100)
G
e
mask
EB lithography
Si(100)
Si(100) Si(100)
(a)
(b)
Si(100)Si(100)
2次元成長
臨界膜厚 (~3 ML) 臨界膜厚以上
3次元成長
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図 1.9 典型的な SK 成長 Ge ドットの AFM 像 
 
III-V 族化合物半導体では、SK 成長による QD 形成に加えて、液滴エピタキシー法に
よる QD の形成が報告されている 36。この手法では、低温堆積により形成した III 族金
属ドットを、V 族ガス雰囲気中で固相成長させることで QD を形成する (図 1.10)。IV
族系半導体においても固相成長による Ge QD 形成について検討されているが、Ge の強
い凝集により粒径 90 nm の大粒径なドットが、5  108 cm-2 の低密度に形成される 37 (図 
1.11)。 
 
図 1.10 液滴エピタキシーによる QD 形成 
 
 
図 1.11 固相成長により形成 Ge ドットの AFM 像 
 
ここで、Ge QD 形成について液滴モデルを用いて考える(図 1.12)。QD 成長は、基板
のエネルギー(s)と界面エネルギー(i)、成長層のエネルギー(g)により決定される。そ
のため QD 形成には、(1) 基板のエネルギーの低減、(2) 界面エネルギーの増加、(3) 成
長層のエネルギーの増加が必要である。 
 
図 1.12 液滴モデル 
GaAs GaAs
In droplet
As4 flux
4
.5
 
m
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これらのエネルギーを変化させるために、本研究では Ge/Si 界面へのカーボン(C)の
媒介を検討する。(1) 基板のエネルギーの低減と界面エネルギーの増加に向け、C 媒介
による表面再構成を利用した Ge QD 形成を検討する。Si 基板上へのサブ原子層(ML: 
Monolayer)の C 堆積により、Si 表面が Si(21)から c(44)構造へ再構成することが報告
されている 38,39。c(44)再構成構造の断面図を図 1.13 に示す 40。表面再構成により C-Si
結合領域は圧縮歪が、Si-Si 結合領域は伸長歪が印加され、Si 表面に局所的な歪場が発
生する。その結果、Si 表面の基板のエネルギーと Ge/Si 界面の界面エネルギーが変化す
ることを期待した。C 媒介による表面再構成を利用した Ge QD 形成の先行研究の結果
を図 1.14 に示す 40。C 媒介により小粒径な Ge QD が形成されるとともに、SK モード
成長から濡れ層を有さない Volmer-Weber (VW)成長モードへと成長遷移することが報告
されている 40–42。しかし、これらの先行研究では、C 媒介条件について詳細な検討はさ
れておらず、QD 形成メカニズムも未解明である。そのため、C 媒介 Ge QD 形成のさら
なる進展には、C 媒介条件の最適化と QD 形成メカニズムの解明が必要である。 
 
図 1.13 c(44)再構成構造の断面図 
 
 
図 1.14 C 媒介 Ge QD の走査型トンネル顕微鏡(STM)像 
 
(2) 成長層のエネルギーの増加に向けて、C を媒介させた固相成長による Ge QD 形成
を検討する。固相成長中の C 反応により、Ge/Si 界面での C-Si 結合形成による成長層の
エネルギーの低減と界面エネルギーの増加に加えて、Ge 層中への C の拡散による QD
中での C-Ge 結合の形成により成長層のエネルギーを増加させ、小粒径な QD 形成を期
待した。 
 
 Ge 量子ドット積層構造の形成 
発光強度・受光感度の向上には、QD 数の増加が必要である。しかし、面内の QD 密
度の増加には限りがある。そのため、さらなる QD 数の増加には QD の積層化が必要で
ある。Ge QD 積層構造は、Ge と Si スペーサ層を交互に堆積することで形成される。こ
c(44) c(44)
w/o C C = 0.11 ML
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れまで、Ge QD の積層化には QD を積層方向に垂直配列させる手法が用いられてきた 
43–45。垂直配列した Ge QD 積層構造の断面透過電子顕微鏡 (TEM: Transmission Electron 
Microscope)像を図 1.15 に示す 46。Si は Ge に比べて格子定数が短いため、Ge QD を Si
スペーサで埋め込んだ場合、Ge QD 直上の Si には伸長歪が印加される。その Si スペー
サ上に Ge を堆積した場合、格子不整合の小さい伸長歪 Si 上に Ge QD が優先的に形成
され、垂直配列 Ge QD 積層構造を形成できる。しかし、このような垂直配列 Ge QD 積
層構造は、積層による歪の蓄積により QD が肥大化し、密度が低下する 9,47 (図 1.16)。 
 
図 1.15 垂直配列 Ge QD 積層構造の断面 TEM 像 
 
 
図 1.16 積層数の増加による Ge QD 密度の低下 
 
積層による QD の肥大化は、III-V 族化合物半導体の QD 積層でも観測されており 48、
歪補償法により QD 肥大化の抑制を実現している 49–51。歪補償法では、QD 層と基板よ
りも格子定数の短い材料をスペーサとして利用することにより、QD 層に印加される圧
縮歪を歪補償スペーサの伸長歪により補償することで QD 肥大化を抑制する。これまで
に、GaAs 基板上の InAs QD 成長において GaP 層 49 や GaNAs 層 50 を、InP 基板上の InAs 
QD 成長において InGaAlAs 層 51 を歪補償層に利用したものが報告されている。Si 基板
上の Ge QD 成長では、Si と Ge よりも格子定数が短い Si1-xCx スペーサを歪補償層とし
て利用できる (図 1.17)。しかし、Ge QD 積層に対して Si1-xCxスペーサを利用した報告
はほとんどない。K. Gotoh et al.の研究グループにより、Si1-xCxスペーサの導入により積
層による Ge QD の肥大化が抑制されることが報告された 52が、Ge QD に印加される歪
の解析や Si1-xCx 層中の C 含有量の QD 積層への影響などが検討されておらず、さらな
る詳細な検討が必要である。 
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図 1.17 Si1-xCx層の利用による歪補償 Ge QD 積層 
 
 本研究の目的 
本研究では、カーボン媒介と Si1-xCx スペーサを利用した歪補償 Ge QD 積層構造の形
成を目的とし、IV 族半導体 QD デバイスの実用化への指針を得る。その実現に向けて、
Ge/Si 界面の C 媒介による表面再構成と C-Ge/C-Si 結合制御の固相成長を利用した Ge 
QD 形成、および Si1-xCx 歪補償層を用いた QD 積層について研究した。第 2 章では、Ge 
QD の作製法と評価法について述べる。第 3 章では、表面再構成を利用した Ge QD 形成
について検討する。表面再構成のための C-Si 反応条件と Ge QD 成長条件を独立に制御
することにより、C 媒介条件を最適化し、Ge QD を形成するとともに、Ge/Si 界面の C
結合状態を分析することにより、C 媒介 Ge QD 形成メカニズムを明らかにする。第 4 章
では、固相成長を利用した Ge QD 形成について検討する。C 堆積量、固相成長温度、堆
積温度等を検討し、QD 形成条件を最適化するともに QD 形成メカニズムを解明する。
第 5 章では、Si1-xCx層導入による Ge QD の歪緩和への影響を明らかにし、歪補償 Ge QD
積層による QD 肥大化の抑制を実証する。最後に、第 6 章において本研究で得られた知
見をまとめる。 
  
Si基板
Si中間層
Si基板
Si1-xCx中間層
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第2章 実験方法 
 
 Si 表面処理と作製法 
 Si 表面処理 
本研究では、鏡面研磨された直径 200 ± 0.30 mm、厚さ 725±15.0 µm の p 型 Si(100)基
板を 15 mm × 15 mm 角に劈開して使用した。Ge QD のエピタキシャル成長前に、基板
表面の汚染物を除去するために化学洗浄を行った。表 2.1 に Si(100)基板の洗浄シーケ
ンス示す。過酸化水素水(H2O2)30%と硫酸(H2SO4)96%の 1:4 の混合液(SPM: Sulfuric 
Peroxide Mixture)で 3 分間洗浄し、超純水で 3 回置換した後、3 分間流水洗浄した。SPM
により基板表面に形成された酸化膜を除去するために、純水で 2.5%に希釈したフッ化
水素酸溶液(DHF: Dilute HF)で 30 秒間浸潤し、3 回置換後、5 分間流水洗浄した。上記
を 2 回繰り返した後に、N2 ブローにより、基板上の水分を完全に除去した。 
 
表 2.1 Si(100)基板洗浄シーケンス 
処理内容 処理時間 水洗工程 
1. SPM 洗浄 3 分 3 回置換、流水 3 分 
2. DHF 洗浄 30 秒 3 回置換、流水 5 分 
3. 1.2 を繰り返す   
4.N2 ブロー   
 
洗浄後の Si 表面の清浄性は、分子線エピタキシー(MBE: Moleccular Beam Epitaxy)装
置内に基板搬入後、反射高速電子線回折 (RHEED: Rflection High Energy Electron 
Diffraction)像により確認している。RHEED パターンのストリークと菊池線から、表面
が平坦かつ良好な結晶性を有していることを確認した(図 2.1)。 
 
 
図 2.1 MBE 装置に搬入後の Si 基板の RHEED パターン 
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 分子線エピタキシー法および装置構成 
MBE 法は、超高真空のチャンバにおいて目的の原料を蒸発もしくは昇華させること
により分子線を形成し、加熱された基板に照射することで単結晶薄膜を作製する結晶成
長法である。超高真空中での結晶成長であることから、成長表面を清浄に保つことがで
き、原料原子の平均自由行程が非常に長く取れることから原料同士の相互反応を避ける
ことができる。分子線の供給量は、原料を充填したるつぼのヒータ加熱、あるいは電子
銃のエミッション電流により制御し、セル直上と基板直下のシャッタの開閉により成膜
開始と終了を制御する。このため原子層レベルで成長制御でき、急峻なヘテロ接合界面
の作製が可能となる。また、RHEED や走査トンネル電子顕微鏡 (STM: Scanning 
Transmission Microscopy)などが付随し、結晶成長中の成長表面のその場観測が可能であ
る。 
本研究で用いた MBE 装置の構成を図 2.2 に示す。MBE 装置は、ロードロックチャン
バとメインチャンバから構成され、ゲートバルブにより仕切られている。それぞれ定常
時の真空度は 5×10-5 Pa と 1×10-6 Pa 以下である。真空排気系はロータリーポンプとター
ボ分子ポンプで構成され、さらにメインチャンバはイオンポンプとチタンサブリメーシ
ョンポンプも備えることで真空度をより高めている。メインチャンバには Ge、Si、C の
セルがそれぞれ取り付けられており、Ge と Si はフィラメントヒータによる加熱により
蒸発させ、C は電子銃による昇華により堆積する。セルの直上および基板ホルダーの直
下にはシャッタが付いており、その開閉によって堆積時間を制御する。また、メインチ
ャンバには RHEED 用電子銃、蛍光スクリーンおよび水晶発振式膜厚計が取り付けられ
ており、成長中の結晶状態と堆積速度をその場観察している。 
 
 
図 2.2 MBE 装置の構成 
 
Substrate
RHEED
screen
Electron 
beam
Substrate
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Shutter
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 評価方法 
 反射高速電子回折測定 
RHEED は 10 - 50 keV(本研究では 15 keV)の高エネルギー電子線をサンプル表面へ低
角入射し、結晶格子から弾性あるいは非弾性散乱した反射電子線を反対側に設置した蛍
光スクリーンに投影して結晶の表面状態を調べる方法である 53。入射角度が数度と浅い
ため、電子線は表面から数原子層程度のみの進入となり、表層を選択的に観測すること
が出来る。回折パターンは、結晶表面が原子層レベルで平坦な場合はストリーク状にな
り、数原子層以上の大きな凹凸が存在する場合には、電子線が結晶を透過するためスポ
ット状となる。また、RHEED パターンから結晶状態も知ることができ、単結晶の場合
はストリークや菊池線、多結晶ではリングパターン、アモルファスではハローパターン
を示す。ストリーク状、スポット状、リング状、ハロー状の RHEED パターン例を図
2.3(a)-(d)に示す。 
 
 
図 2.3 各種 RHEED パターン 
 
 走査型電子顕微鏡 
走査型電子顕微鏡(SEM: Scanning Electron Microsope)は、図 2.4 に示すように、電子レ
ンズを用いることにより光では困難なサイズの微小径に電子ビームを集束し、このスポ
ットビームを探針として試料に照射し、試料から得られる信号により結像する 54。信号
として利用する電子には、試料中の電子を励起して放出される二次電子と、照射した電
子線が表面で後方散乱した反射電子がある。試料表面形状の評価には主に二次電子像を
用いる。反射電子像は二次電子像に比べて試料の組成変化に敏感であり、組成分布を確
認する手法として用いられる。 
(a)ストリーク (ｂ)スポット (c)リング (d)ハロー
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図 2.4 SEM 構成模式図 
 
 原子間力顕微鏡 
原子間力顕微鏡(AFM: Atomic Force Microscopy)は走査プローブ顕微鏡の一種であり、
探針をサンプル表面に極限まで接近させ、探針とサンプルとの間の原子間力により表面
形状を測定する手法である 55。原子 A と原子 B が近接する場合、B のポテンシャルエ
ネルギーE(r)は、式 2-1 で表される。 
𝐸(𝑟) =  −
𝛼
𝑟𝑚
+
𝛽
𝑟𝑛
  式 2-1 
ここで、r は原子間の距離、、、m および n は A-B 原子対の固有定数であり、式 2-1
の右辺第 1 項はと第 2 項は、それぞれ引力と斥力を示す。したがって原子間に働く力
F(r)は、式 2-2 で表される。 
𝐹(𝑟) = −
𝑑𝐸(𝑟)
𝑑𝑟
=  −
𝑚𝛼
𝑟𝑚+1
+
𝑛𝛽
𝑟𝑛+1
 式 2-2 
A-B 原子間に働く力を測定することができれば、A-B 間の距離を測定することが可能で
ある。 
AFM 装置の簡略化した構成図を図 2.5 に示す。実際の測定装置においては、サンプ
ルステージを 2 次元的に動かしながら、探針とサンプル間の原子間力が一定となるよう
に探針-サンプル間距離を変化させることで、3 次元的なサンプルの凹凸を検出すること
ができる。測定には、タッピングモードを用いた。タッピングモードでは、カンチレバ
ーを共振周波数近傍で上下に振動させ、原子間力が一定になるようにサンプル表面を走
査する手法である。カンチレバーは試料の凹凸により振幅が変位し、この変位量をカン
チレバー先端に照射されたレーザ光により検出する。レーザ光はカンチレバー先端で反
射され、フォトダイオードにより検知する。フォトダイオードに取り込まれた光強度か
ら、カンチレバーの振幅が一定になるように、カンチレバーホルダーのピエゾ素子にフ
ィードバックする。 
電子レンズ
走査コイル
対物レンズ
対物レンズ絞り
検出器 試料
電子銃
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図 2.5 AFM 装置の構成図 
 
なお、AFM 測定では、探針の側面が試料に接しても針先端が試料と接しているとみ
なすため、実際のドットより粒径が大きく見える場合がある。同じ Ge QD サンプルの
AFM 像と SEM 像を図 2.6 に示す。SEM 像に比べて AFM 像の Ge QD の粒径が大きく
観測されている。ドットが半球であるとみなした時、探針の先端曲率半径をr、AFM に
より測定したドット半径をR′とすると実際のドット半径RはR = √R′2 + r2 − rとなる。r 
= 2 nm、5 nm、10 nm のときのドットの実粒径(D)と AFM で測定したドットの粒径(D′)
の関係を図 2.7 に示す。本研究では、r = 2 nm と 10 nm のカンチレバーを使用し、目標
とする粒径 12 nm の QD は、AFM 像においてそれぞれ 15.5 nm と 25.0 nm に観測され
る。 
 
図 2.6 AFM と SEM 観測における QD 粒径の違い 
 
 
図 2.7 AFM 探針と QD 粒径の関係 
SEMAFM
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 ケルビンプローブフォース顕微鏡 
ケルビンプローブフォース顕微鏡(KFM: Kelvin probe Force Microscopy)は、AFM 測定
を元に開発された顕微鏡の一種である。探針-サンプル間の電位差を測定することで、
サンプルの表面電位を測定できる(図 2.8) 56。サンプルから得られるデータは、(1)仕事
関数の差異、(2)トラップされた電荷、および(3)探針‐サンプル間の電位差が重畳され
る。そのため KFM は、一般的に準定量的な測定と考えられている。AFM 測定では、ピ
エゾ加振によりカンチレバーを機械的に振動させているが、KFM では探針-サンプル間
に AC 電圧を印加して、カンチレバーを静電気力により振動させる。 
 
図 2.8 KFM における探針と試料の仕事関数と接触電位差の関係 
 
ここで、探針-サンプル間に働く力 F を距離 z の平行平板キャパシタンス(C)のモデル
で考えると、探針-サンプル間に働く力は印加電圧の 2 乗に比例し、 
𝐹 =  
1
2
𝜕𝐶
𝜕𝑧
𝑉2 式 2-3 
で表される。また、探針-サンプル間の電位差 V は、印加 AC 電圧(VAC)、サンプルの表
面電位(Vs)、および印加 DC 電圧(VDC)の和であり、 
V = 𝑉𝑠 + 𝑉𝐷𝐶 + 𝑉𝐴𝐶 sin 𝜔𝑡 式 2-4 
で表される。は印加 AC 電圧のドライブ周波数である。式 2-3 と式 2-4 を、整理する
と次式となる。 
𝐹 =
1
2
𝜕𝐶
𝜕𝑧
{[(𝑉𝐷𝐶 − 𝑉𝑆)
2 +
1
2
𝑉𝐴𝐶
2 ] + 2[(𝑉𝐷𝐶 − 𝑉𝑆)𝑉𝐴𝐶 sin(𝜔𝑡)] − [
1
2
𝑉𝐴𝐶 cos(2𝜔𝑡)]}  式 2-5 
探針-サンプル間に働く力 F はドライブ周波数の観点から 3 つの成分に分離でき、初
項はドライブ周波数に対して無依存な直流成分、第 2 項は周波数 ω 成分、第 3 項は周
波数 2ω 成分である。第 2 項には、サンプルの表面電位 Vs 成分が含まれている。コント
ローラにより第 2 項の周波数ω成分のみを取り出し、VDC=Vs となるようにフィードバ
ックすると第 2 項がゼロとなりカンチレバーの振動がなくなる。このときの印加 DC 電
圧 VDC が表面電位 Vs となる。 
実際の測定においては、探針をサンプル表面から一定の距離に保ちながら、カンチレ
バーの共振周波数と同じ AC 信号を、金属コートした AFM プローブに印加する。探針
-サンプル間に電位差が存在すると、カンチレバー振動を引き起こす静電気力が発生す
る。カンチレバーの振動を維持するように、DC 電圧をフィードバックする。この時の
DC 電圧のフィードバック値が、サンプルの表面電位像として記録される。本研究では、
仕事関数 4.9 eV、曲率半径 23 ± 10 nm の Ir/Al コートされた Si カンチレバーを用いて
EF2
仕事関数
2
探針 試料
1
接触電位差 2 - 1
価電子帯端VB1
フェルミ準位 EF1
VB2
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KFM 測定を行った。 
 
 X 線回折法 
結晶は原子が周期的に配列し、間隔が数 Å 程度の結晶格子を形成している。それと
同程度またはそれ以下の波長をもつ X 線を物質に入射すると、ブラッグの回折条件に
従った回折ピークが得られる。その回折のピーク位置から格子間隔が得られ、回折強度
とピークの半値幅から結晶性を評価する。これが X 線回折法(XRD: X-ray Diffraction)で
ある 57。ここで、(hkl)面が一定間隔 dhkl で重なって構成される結晶を考える(図 2.9)。波
長 λ の X 線が原子面と角度hkl で入射し、同角度で X 線が反射する場合、隣り合う異な
る面からの散乱波は、光路差 2dsinhkl が波長の整数倍 nλ に等しい時、散乱波の強め合
いにより回折が生じる。その結果、dhkl は以下の式により与えられる。 
2𝑑ℎ𝑘𝑙 sin 𝜃ℎ𝑘𝑙 = 𝑛𝜆 式 2-6 
 
図 2.9 結晶格子による X 線回折 
 
本研究では、X 線源に λ = 1.54052 Å の CuK1 特性 X 線を用いた。Ge QD の結晶性と
面内格子緩和率(R)を in-plane 測定により評価した。in-plane 測定の概念図を図 2.10 に
示す。in-plane 測定はサンプル表面に対して垂直な格子面を評価するもので、X 線の入
射角を全反射臨界角度付近(0.2-0.5°)に設定することにより、X 線の侵入深さが数十 nm
と浅くなることから、基板を含まない測定ができる。格子緩和率は以下の式により算出
した。 
R =
𝑎𝑚Ge−𝑎𝑚𝑆𝑖
𝑎𝐺𝑒−𝑎𝑆𝑖
 式 2-7 
ここで、𝑎𝑚𝐺𝑒と𝑎𝑚Siはそれぞれ Ge(220)と Si(220)回折ピークからブラッグの回折条件に
より算出した Ge と Si の格子定数であり、𝑎𝑆𝑖と𝑎𝐺𝑒は Si と Ge のバルク結晶での格子定
数(𝑎𝑆𝑖 = 5.431 Å、𝑎𝐺𝑒 = 5.658 Å)である。 
 
 
図 2.10 in-plane XRD の概念図 
d
h
k
l
hkl
hkl
X-Ray
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 レーザラマン分光法 
ラマン散乱の概念図を図 2.11 に示す。物質に光を照射すると、光と物質の相互作用
により反射、屈折、吸収などのほかに散乱が発生する。散乱光の主成分は照射光と同じ
波長のレイリー散乱光であるが、分子振動や固体の光学フォノンによってわずかに入射
光と波長の異なる散乱光も含まれており、これをラマン散乱光と呼ぶ 58。ラマンスペク
トルには化学結合情報が反映され、分子レベルの構造を解析可能である。また一般に、
結晶に応力が加わると原子間距離が変化し、原子間の結合力が変化する。つまり応力に
よって格子振動の振動数が変化する。圧縮の応力が生じると高波数側にシフトし、引張
りの応力が生じると低波数側に振動モードピークがシフトする。これにより Ge の格子
歪を評価する。本研究ではレーザ波長 532 nm、レーザ径 2 µm、レーザ出力 50 mW で測
定を行った。 
 
図 2.11 ラマン散乱の概念図 
 
 X 線光電子分光法 
X 線を物質に照射すると光電効果により電子が放出される。このときに発生する電子
(光電子)の運動エネルギーを測定するものが X 線光電子分光(XPS: X-ray Photoelectron 
Spectroscopy)法である 59。この現象は式 2-8 で表される。 
𝐸𝑘𝑖𝑛 = ℎ𝜈 − 𝐸𝑏 − 𝜑 式 2-8 
ここで、Ekin は発生した光電子の運動エネルギー、ℎ𝜈 はサンプルに照射した X 線のエ
ネルギー、Eb は放出した電子のサンプル中における結合エネルギー、𝜑はサンプルの仕
事関数である。この関係を表す模式図を図 2.12 に示す。ℎ𝜈を一定にすることで、電子
の運動エネルギーEkin から結合エネルギーEb が求められる。各軌道電子の結合エネルギ
ーは元素ごとに異なり、Eb から容易に元素の同定が可能である。また、対象原子の周辺
環境により、有効核電荷が変化するため、有効核電荷の変化に伴う結合エネルギーの変
化量から化学結合状態の分析が可能である。 
格子振動
エネルギ n1
入射光 n0
n0
レイリー散乱光
n0 + n1
ラマン散乱光
（アンチストークス光）
n0 - n1
ラマン散乱光
（ストークス光）
n：振動数
20 
 
 
図 2.12 固体からの光電子放出の模式図 
 
 透過型電子顕微鏡 
透過型電子顕微鏡(TEM: Transmission Electron Microscope)は、試料に対して電子ビー
ムを照射し、透過した電子をレンズにより蛍光板に結像させて観察する顕微鏡である 60。
図 2.13 に示すように、TEM には集束レンズ、対物レンズ、中間レンズ、投影レンズが
ある。まず、2 段の集束レンズによって集束角やビームサイズを変化させて試料に電子
ビームを照射する。試料を透過する透過電子と、相互作用によって散乱する散乱電子が
生じるが、対物絞りで散乱電子を遮断して、3 つのレンズを経た透過電子によって蛍光
板に結像し、観察する。試料に照射された電子は、試料内の原子と弾性散乱および非弾
性散乱によって強い相互作用を引き起こして散乱してしまうため、非常に薄くすること
が求められる。 
 
図 2.13 TEM 構成模式図 
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 イオン散乱分光法 
イオン散乱分光法(ISS: Ion Scattering Spectroscopy)は、表面元素の解析手法のひとつで
あり、図 2.14 に示すように、一定の運動エネルギーをもったイオンの平行ビームをあ
る方向からサンプルに入射し、サンプルから散乱されてくるイオンの運動エネルギース
ペクトルをある方向において測定することで、最表面元素を同定することができる 61。
観測されるスペクトルは図 2.14 に示すようにいくつかのピークからなり、それらのピ
ークエネルギーはイオン散乱に寄与したサンプル表面の原子の質量に対応し、その強度
はそれぞれの種類の原子の濃度に比例する。つまり、ISS 法では、サンプル表面の元素
の種類とそれらの相対的組成が得られる。本研究では、スペーサ層の被覆性の評価に ISS
法を用い、入射イオンエネルギー1 keV の He+イオンを使用した。1 - 5 keV 程度の低エ
ネルギー入射の場合、表面から 2 - 3 原子層程度の浅い領域でのみイオン散乱が生じる。
そのため、最表面原子を評価でき、ISS スペクトルの解析により Ge QD の被覆性を評価
することができる。 
 
図 2.14 イオン散乱分光法の模式図 
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第3章 表面再構成を利用した 
Ge 量子ドット形成 
 
 緒言 
 表面再構成による Ge 量子ドット形成 
ここでは、c(4×4)表面再構成(SR: Surface Recontruction)による Ge QD 形成について検
討する。C-Si 結合形成による表面再構成により界面エネルギーの低減と基板エネルギの
増大を期待した (図 3.1)。Si 表面への C 媒介による(21)から c(44)への表面再構成に
より QD 形成が促進されることが報告されている 40–42,62。c(44)表面構造の平面図を図 
3.2 に示す 39。c(44)表面構造は、単位格子内の 8 つの原子のうち 2 つが C 原子であり、
c(44)表面再構成に最適な C 堆積量は 0.25 ML だと理論的に報告されている 39。C 媒介
により Ge QD 形成が促進することが報告されているものの、C 媒介条件を詳細に検討
した報告はなく、また Ge QD の成長メカニズムについても未解明である。そこで、本
章では、C-Si 反応による c(44)表面再構成と Ge QD 形成のプロセスを独立に制御し、
C-Si 反応温度や C 堆積量、Ge 成長条件が QD 形成に与える影響について検討し、C 媒
介条件を最適化する。また、Ge QD と Ge/Si 界面の C の結合状態を解析することによ
り、Ge QD 成長メカニズムについても解明する。 
 
 
図 3.1 表面再構成による界面エネルギーと基板エネルギーの変化 
 
基板𝜎𝑖 界面エネルギー
𝜎𝑔 成長層のエネルギー
𝜎𝑠 基板の
エネルギー
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図 3.2 c(44)表面構造の平面図 
 
 表面再構成による Ge 量子ドット形成シーケンス 
SR 法による Ge QD 形成シーケンスを図 3.3 に示す。C を 200°C で堆積後、基板温度
を上昇させ、C-Si 結合反応により Si(100)表面を c(4×4)構造に再構成した。その後、基
板温度を降温し、Ge を堆積することで Ge QD を形成した。先行研究では、C と Ge を
同一温度で連続堆積していため C 媒介条件の最適化が難しかったのに対し、本研究の
プロセスでは、C-Si 反応と Ge QD 形成プロセスを独立に制御しているため C 媒介条件
を最適化することが可能である。 
 
図 3.3 SR 法による Ge QD 形成シーケンス 
 
 C-Si 反応温度が Ge 量子ドット形成に及ぼす影響 
ここでは、C = 0.25 ML、Ge = 3 nm、成長温度 (TG) = 550°C、Ge 成長速度 (GRGe) = 0.24 
nm/min において、C-Si 反応温度(TR)を変化させ、C-Si 反応温度が Ge QD 形成に及ぼす
影響について検討した。 
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 C-Si 反応後の表面ラフネスと C の結合状態 
まず、C-Si 反応後の表面ラフネスと C の結合状態について調べた。C/Si(100)構造の
表面ラフネスの TR 依存性を図 3.4 に示す。図中には、C-Si 反応後の RHEED 像を示す。
表面反応前の Si 基板の表面ラフネスは 0.12 nm であった。TR = 750°C までは、Si 基板と
同等のラフネスが観測された。一方、TR ≧ 800°C では、TRの上昇に伴ない表面ラフネ
スが増大し、TR = 1000°C では、0.45 nm の表面ラフネスが観測された。平坦な表面が観
測された TR = 750°C までは、弱いストリークパターンの RHEED 像が観測され、TR = 
800 ではアモルファス状態を示すハローパターン、TR = 1000°C では表面荒れを示す輝
点パターンが観測された。 
 
図 3.4 C/Si(100)構造の表面ラフネスの TR 依存性 
 
C/Si(100)構造の C-Si 反応前と反応後の TR=650、750、800°C における C 1s 軌道の XPS
スペクトルを図 3.5 に示す。C-Si 反応前はコンタミネーションに由来する C-C 結合と
C-O 結合が観測されたのに対し、C-Si 反応後は、すべてのサンプルで C-Si 結合が観測
された。また、TR の上昇に伴い C-Si 結合のピーク強度が増加した。 
 
図 3.5 C-Si 反応前後の C/Si(100)構造の C 1s 軌道 XPS スペクトル 
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 Ge 量子ドットの表面形状と粒径・密度 
各 TR において C/Si(100)上に 3 nm の Ge を 550C で堆積し、Ge QD を形成した。その
時の AFM 像と粒径のヒストグラムを図 3.6 に示す。また、粒径と密度の TR 依存性を図 
3.7 に示す。なお、曲率半径(r) = 10 nm のカンチレバーでの測定のため、実粒径より 13 
nm 大きく見積もられる。TR = 750°C までは、QD が小粒径化し、密度が増加したのに対
し、TR = 800°C 以上では、QD が肥大化し、密度が低下した。これは、TR = 700°C 以下
の反応温度では、C-Si 反応が不十分で Si 露出面が広く残っているために QD が凝集し
たのに対し、TR = 800°C 以上の反応温度では表面荒れにより Ge の核形成サイトが増加
したため QD が肥大化したと考える。その結果、C-Si 結合の形成量と表面ラフネスのバ
ランスにより TR = 750°C において小粒径・高密度な Ge QD が形成されたと考える。そ
のときの AFM 粒径と密度はそれぞれ 44 nm (実粒径 31 nm)と 1.9  1010 cm-2 であった。 
 
図 3.6 各 TR における Ge QD の AFM 像と粒径のヒストグラム(r = 10 nm で評価) 
 
 
図 3.7 粒径と密度の TR 依存性 (r = 10 nm で評価) 
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 Ge 成長速度と Ge 成長温度が量子ドット形成に及ぼす影響 
さらなる Ge QD の小粒径化に向け、C = 0.25ML、TR = 750°C、Ge = 3 nm において Ge
成長速度と Ge 成長温度を変化させた。 
 
 Ge 成長速度依存性 
TG = 550C において Ge 成長速度が QD 形成に及ぼす影響について検討した。各 GRGe
における AFM 像と粒径のヒストグラムを図 3.8 に示す。また、粒径と密度の GRGe 依
存性を図 3.9 に示す。GRGe = 0.24 - 2.2 nm/min では、GRGe の上昇に伴い小粒径・高密度
化し、GRGe ≥ 2.2 nm/min では、粒径・密度どちらも飽和した。これは、Ge 成長速度に
より Ge の核形成確率が変化しているためだと考える。遅い GRGe では、吸着 Ge 原子数
が少ないため核形成確率が低い。一方、速い GRGe では吸着原子が多いため核形成確率
が高い。そのため速い GRGe では、核形成確率の増加により、小粒径で高密度な QD が
形成されたと考える。 
 
図 3.8 各 GRGe における AFM 像と粒径のヒストグラム (r = 10 nm で評価) 
 
 
図 3.9 粒径と密度の GRGe 依存性 (r = 10 nm で評価) 
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 Ge 成長温度依存性 
GRGe = 0.24 と 2.2 nm/min において、Ge 成長温度が Ge QD 形成へ及ぼす影響を検討
した。AFM 像と粒径のヒストグラムを図 3.10 に、粒径と密度の TG依存性を図 3.11 に
示す。GRGe = 2.2 nm/min では TGによる粒径や密度の大きな変化はなく、ほぼ同粒径、
同密度の QD を形成した。これは、速い GRGe により十分な Ge 原子が供給されている
ため、成長温度により Ge 表面拡散長が変化しても核形成確率が変化しなかったためだ
と考える。一方、GRGe = 0.24 nm/min では、TG の上昇に伴い粒径が大きくなり、密度が
減少した。遅い GRGe の場合は供給 Ge 原子が少ないため、TG上昇により Ge の表面拡散
長が延び、Ge QD が肥大化したと考える。これらの結果から、Ge QD の小粒径化には、
GRGe ≧ 2.2 nm、TG = 450 - 550°C が最適であることが明らかになった。そのときの Ge 
QD の AFM 粒径と密度はそれぞれ、25 nm (実粒径 12 nm)と 1.1 ×1011 cm-2 であった。 
 
図 3.10 GRGe = 0.2 と 2.2 nm/min における AFM 像と粒径のヒストグラム  
(r = 10 nm で評価) 
 
 
図 3.11  GRGe = 0.2 と 2.2 nm/min における粒径と密度の TG 依存性  
(r = 10 nm で評価) 
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 断面 TEM 像による Ge 量子ドットの観測 
GRGe = 2.2 nm/min、TG = 550°C における Ge QD の断面 TEM 像の暗視野像と明視野像
を図 3.12 に示す。Ge QD が Si 基板上にエピタキシャル成長していることが確認でき、
さらに濡れ層がない VW モードで成長していることがわかる。また、Ge QD 内部に点
欠陥や転位は観測されず良好な結晶性の QD が形成され、Si 基板と QD 側面のなす角か
らファセット面を算出した結果、側面に(113)、上面に(100)を有することが分かった。さ
らに、断面 TEM 像から Ge QD の粒径を見積もった結果、13 nm であった。なお、QD
上の Si スペーサ形成を考えると、基板とファセットのなす角が低角であることが望ま
しく、低角なファセットである(115)面を有する扁平な QD 形成が理想である。 
 
図 3.12 GRGe = 2.2 nm/min、TG = 550°C における Ge QD の断面 TEM 像 
 
 C 堆積量が Ge 量子ドット形成へ及ぼす影響 
ここでは、TR = 750°C、Ge = 3 nm、TG = 550°C、GRGe = 2.2 nm/min において、C 堆積
量による Ge QD 形成への影響を調べた。 
 
 表面形状と Ge 量子ドットの粒径と密度 
各 C 堆積量における AFM 像と Ge 堆積後の RHEED 像を図 3.13 に、粒径と密度の C
堆積量依存性を図 3.14 に示す。C 堆積量の増加に伴い Ge QD の粒径が縮小し、密度が
増加した。また、C = 0.25 – 0.5 ML において RHEED 像が輝点からリングパターンに変
化した。 
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図 3.13 各 C 堆積量における AFM 像と Ge 堆積後の RHEED 像  
(r = 10 nm で評価) 
 
 
図 3.14 粒径と密度の C 堆積量依存性 (r = 10 nm で評価) 
 
 XRD と Raman 分光による Ge 量子ドットの物性評価 
各 C 堆積量における in-plane XRD 回折パターンを図 3.15 に示す。図中には、面内格
子緩和率(R)を示した。C 堆積量の増加に伴ない Ge(220)回折強度が減少した。Ge(220)回
折強度は QD 内部の(220)面からの回折を反映しているため、C 堆積量の増加に伴う Ge 
QD の縮小により Ge(220)回折強度が減少したと考える。また、C 媒介により格子緩和
率が 81.8%から約 90%に増加した。C = 0.75 ML では、Ge(220)回折ピーク強度が弱く格
子緩和率を算出できなかった。 
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図 3.15 各 C 堆積量における in-plane XRD 回折パターン 
 
各 C 堆積量における Raman 分光スペクトルを図 3.16 に示す。C = 0 ML では Ge-Ge
振動モードピークに加えて、Ge/Si 界面ミキシングを示す Si-Ge 振動モードピークが観
測されたのに対し、C ≧ 0.25 ML ではそのピークが消失した。これは C 媒介により
Ge/Si 界面ミキシングを抑制できることを示す。なお、C 堆積量の増加に伴う Ge-Ge 振
動モードピーク強度の減少は、QD 密度増加による表面積の増加により、Ge 表面のダン
グリングボンドや表面欠陥、自然酸化膜が増加したためであると考える。 
 
図 3.16 各 C 堆積量における Raman 分光スペクトル 
 
 Ge 量子ドットの成長モード 
C 堆積量の変化による Ge QD の成長モード変化を調べるために、ドット等価膜厚
(DET: Dot Equivalent Thickness)を AFM 像から算出した。DET は、Ge QD の体積の総和
をスキャン面積で除算することで算出した。Ge 堆積膜厚に比べて DET が薄い場合、QD
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は濡れ層を有する SK 成長、同じ場合は濡れ層のない VW 成長を示す。DET の C 堆積
量依存性を図 3.17 に示す。また、図中には 102-105 eV の XPS Si 2p 軌道スペクトルを
示した。C = 0 ML では、Si 基板上の Ge 成長で一般的に報告される SK 成長モードが観
測されたのに対して、C = 0.25 – 0.5 ML においては、VW モードに遷移した。さらに、
C = 0.75 ML では、再び SK 成長モードに遷移した。また、XPS Si 2p 軌道スペクトルの
SiOX 成分のピーク強度が C = 0.75 ML で減少した。これは、SK モードへの遷移によっ
て濡れ層が形成され、Si 露出面に形成される自然酸化膜が減少したことを示し、XPS か
らも C 媒介による SK 成長モードへの遷移を確認した。 
 
図 3.17 DET の C 堆積量依存性。図中は XPS Si 2p 軌道スペクトル 
 
 C の結合状態の解析による Ge 量子ドット形成メカニズムの解明 
C 媒介による成長モード遷移のメカニズムを調べるために、XPS により C の結合状
態を評価した。Ge/Si 界面の C の結合状態を調べるために、15%希釈した H2O2 による
Ge QD エッチング前後で XPS 測定した。Ge QD エッチング後の AFM 像を図 3.18 に示
す。すべてのサンプルにおいて平坦な表面が観測され、Ge QD がエッチングされたこと
を確認した。また、C 堆積量の変化による表面ラフネスの変化もみられなかった。 
 
図 3.18 Ge QD エッチング後の AFM 像 
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エッチング前後の C 1s 軌道 XPS スペクトルを図 3.19 に示す。C 1s 軌道は C-Si (~283.5 
eV) 64、C-Ge (284.6 eV) 65、C-C (~285.3 eV) 65、C-O (~287) 65、O=C-O (~289 eV) 66 の 5 つ
の成分で分離した。 
 
図 3.19 エッチング前後の C 1s 軌道 XPS スペクトル 
 
C-Si 結合と C-Ge 結合の積分強度の C 堆積量依存性を図 3.20 に示す。C = 0.25 ML で
は C-Si 結合のみが観測され、C-Ge 結合は観測されなかった。これは、C-Si 反応にすべ
ての C が消費され、Ge QD 中への C の取り込みがほとんどないことを示す。この結果
から、C-Si 結合形成による c(44)表面再構成により界面エネルギーが増加し、VW モー
ドの Ge QD が形成されたと考える。また、エッチング前後で C-Si 結合成分の強度にほ
とんど変化が見られなかった。C = 0.5 と 0.75 ML では、C 堆積量の増加に伴い C-Si 結
合成分のピーク強度が増加し、エッチング後に C-Ge 結合が観測された。Ge をエッチン
グしているにも関わらず C-Ge 結合が観測されているのは、C-Ge 結合が H2O2 溶液に溶
解しづらい、もしくは Ge/Si 界面付近に Ge-C-Si 結合が形成されたためであり、C-Ge 結
合が Ge QD の下、もしくは Ge 濡れ層の下に形成されていることを示す。c(4×4)表面再
構成に最適な C 堆積量は 0.25 ML であると理論計算が報告されており 39、C = 0.5 と
0.75 ML では、C-Si 結合形成に消費されない未反応の C が Ge/Si 界面に残存する。また、
TG = 550°C では、Ge 層内に C が均一に取り込まれるほど高温ではないため、未反応 C
が Ge QD 成長中に Ge/Si 界面付近で C-Ge 結合を形成したと考える。さらに、C = 0.5 – 
0.75 ML においてエッチング後の C-Ge 結合成分のピーク強度が増加した。C-Ge 結合
は、Ge-Ge 結合に比べて結合距離が短いため、Si に対する格子不整合度が低減する。そ
のため、C = 0.75 ML では、Ge/Si 界面での C-Ge 結合の増加により成長層のエネルギー
が低減し、SK 成長に遷移したと考える。 
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図 3.20 C-Si 結合と C-Ge 結合の積分強度の C 堆積量依存性 
 
 Ge 堆積量依存性 
VW 成長を観測した C = 0.25 ML、TR = 750°、TG = 450°C、GRGe = 2.2 nm/min におい
て、Ge 堆積量依存性について検討した。Ge = 1 – 3 nm における AFM 像と粒径と密度の
Ge 堆積量依存性を図 3.21 と図 3.22 にそれぞれ示す。なお、r = 2 nm で評価しているた
め、QD 粒径は 3.5 nm 大きく見積もられる。Ge = 1 – 2 nm では、粒径を維持しながら、
密度が増加した。また、ラインプロファイルから QD が高くなったことがわかる。Ge = 
2 – 3 nm では、粒径が大きくなり密度が低下した。これらの結果から、QD 形成には、
Ge = 2 nm が最適であることがわかる。Ge = 1 – 3 nm における in-plane XRD パターンを
図 3.23 に示す。Ge = 1 nm と 2 nm では、QD のサイズが小さいため Ge(220)面からの回
折を確認できなかった。Ge = 3 nm では弱い Ge(220)回折ピークを観測し、面内格子緩和
率は 82.5%であった。 
 
図 3.21 Ge = 1 – 3 nm における AFM 像 (r = 2 nm で評価) 
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図 3.22 粒径と密度の Ge 堆積量依存性 (r = 2 nm で評価) 
 
 
図 3.23  Ge = 1 – 3 nm における in-plane XRD パターン 
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 まとめ 
本章では、表面再構成を利用した Ge QD 形成について検討した。C-Si 反応温度、Ge
成長速度・成長温度、C 堆積量、Ge 堆積量についての詳細な検討の結果、以下の知見が
得られた。 
 
1. C-Si 反応温度 
C-Si 反応温度の上昇による C-Si 結合の形成量と面荒れのバランスにより、TR = 
750C において QD が小粒径・高密度化することを明らかにした。 
 
2. Ge 成長速度・成長温度 
Ge 成長速度の上昇による核形成確率の増加により、QD の粒径が縮小し、GRGe ≥ 
2 nm/min 以上で小粒径な QD が形成可能であることを見出した。高成長速度の
GRGe = 2.2 nm/min では Ge 成長温度依存性が見られなかったが、低成長速度の
GRGe = 0.2 nm/min では成長温度の低温下により粒径が縮小し、密度が増加した。 
 
3. C 堆積量 
C 堆積量の増加により Ge QD が小粒径化し、C = 0.5 ML – 0.75 ML において VW
から SK モードへ遷移した。C = 0.25 ML では c(44)表面再構成により界面エネ
ルギーが増加し、VW モード Ge QD が形成され、C = 0.75 ML では未反応 C の
Ge/Si 界面での C-Ge 結合形成により SK 成長モードの QD が形成されることを明
らかにした。 
 
4. Ge 堆積量 
Ge = 1 - 2 nm において小粒径を維持したまま、密度が増加することを見出した。 
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第4章 固相成長を利用した 
Ge 量子ドット形成 
 
 緒言 
 固相成長による量子ドット形成 
ここでは、C を媒介した固相成長を利用した Ge QD 形成について検討する。III-V 族化
合物半導体の QD の成長では、SK 成長による QD 形成のほかに、液滴エピタキシー法
による QD 形成が報告されている 36。この手法は、III 族金属ドットを V 族ガス雰囲気
中で固相成長させることにより QD を形成する。IV 族系半導体においても固相成長に
よる Ge QD 形成が検討されているが、Ge の強い凝集により粒径 90 nm の大粒径なドッ
トが低密度に形成される 37。そこで、Ge 固相成長中の C 反応による Ge QD 形成の促進
を期待し、固相成長による Ge QD 形成を検討する。固相成長中の Ge/Si 界面での C-Si
結合形成による界面エネルギーの増大と基板エネルギーの減少に加えて、C-Ge 結合形
成による成長層のエネルギーの増大により小粒径な QD 形成を期待した (図 4.1)。ここ
では、C 堆積量、固相成長温度、Ge 堆積量、Ge 堆積温度について検討し、それらが QD
の粒径と密度や成長モードに及ぼす影響や C の結合状態と QD 形成の関係について議
論する。 
 
 
図 4.1 固相成長中の C 反応による 
成長層のエネルギー、界面エネルギー及び、基板エネルギーの変化 
 
 C 媒介固相成長 Ge 量子ドット形成シーケンス 
固相成長を利用した Ge QD の堆積シーケンスを図 4.2 に示す。C と Ge を Si 基板上
に低堆積温度(TD)で連続的に堆積し、基板温度を上昇させ、固相成長温度(TSPE)で 5 分間
保持することで Ge QD を形成した。 
基板𝜎𝑖 界面エネルギー
𝜎𝑔 成長層のエネルギー
𝜎𝑠 基板の
エネルギー
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図 4.2 固相成長を利用した Ge QD の堆積シーケンス 
 
 C 堆積量依存性 
ここでは、Ge = 1 nm、TD = 200°C、TSPE = 650°C において C 堆積量が Ge QD 形成へ及
ぼす影響について検討した。 
 
 Ge 量子ドットの表面形状と粒径・密度 
Ge 堆積時の RHEED パターンと AFM 像を図 4.3 に示す。RHEED パターンと AFM 像
から平坦なアモルファス Ge 薄膜が形成されたことが確認でき、そのときの表面ラフネ
ス(RMS 値)は 0.1 nm であった。 
 
図 4.3 Ge 堆積時の RHEED パターンと AFM 像 
 
各C堆積量における固相成長後のAFM像とRHEEDパターンを図 4.4に示す。また、
粒径と密度の C 堆積量依存性を図 4.5 に示す。C を媒介せずに固相成長すると Ge 原子
の凝集により不均一でサイズの大きいドットが低密度に形成された。一方、C を媒介さ
せると、C 堆積量の増加に伴い粒径が小さくなり、密度が増加した。C = 0.25 – 0.5 ML
において密度が大きく増加し、その後、飽和した。C = 0.75 ML において AFM 粒径 20.0 
nm (実粒径 16.5 nm)、密度 1.7  1011 cm-2 の Ge QD が得られた。固相成長後の RHEED
像は、C = 0.25 ML まではスポットパターンが観測され、それ以降は、リングパターン
が観測された。この結果から、C 媒介による QD サイズの縮小とともに、単結晶から多
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結晶へ Ge QD の結晶状態が変化していることがわかった。 
 
図 4.4 各 C 堆積量における固相成長後の AFM 像と RHEED パターン 
(r = 2 nm で AFM 評価) 
 
図 4.5 粒径と密度の C 堆積量依存性 (r = 2 nm で評価) 
 
 Ge 量子ドットの成長モード 
固相成長により形成した Ge QD の成長モードを調べるために、DET を算出し、それ
を図 4.6 に示す。また、図中には、Si 2p 軌道の XPS スペクトルを示した。C = 0.25 ML
までは VW モードの QD が形成されたのに対し、C = 0.4 ML 以上では、SK モードの QD
が形成された。また、C = 0.25 - 0.5 ML において SiOX 成分の強度が減少し、XPS 測定か
らも C 媒介による Ge QD の成長遷移を確認した。 
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図 4.6 DET の C 堆積量依存性。図中は XPS Si 2p 軌道スペクトル 
 
 C 堆積量の違いによる C の結合状態の変化 
Ge QD の成長モード遷移と C 堆積量の関係を調べるために、Ge QD 中と Ge/Si 界面
の C の結合状態を XPS により観測した。各 C 堆積量におけるエッチング前後の C 1s 軌
道 XPS スペクトルを図 4.7 に示す。すべてのサンプルにおいて C-Si 結合と C-Ge 結合
が観測され、固相成長中に C-Ge 結合と C-Si 結合が形成されることが明らかになった。
C  0.25 ML において C-Ge 結合を形成しているにも関わらず VW 成長の QD が形成さ
れた理由は、C-Ge 結合形成による成長層のエネルギーの変化だけでなく、C-Si 結合形
成により界面エネルギーおよび基板エネルギーも変化しているため、それらのエネルギ
ーのバランスにより VW 成長モードの Ge QD が形成されたと考える。C-Ge 結合と C-
Si 結合成分の積分強度の C 堆積量依存性を図 4.8 に示す。C 堆積量の増加に伴い C-Ge
結合と C-Si 結合の強度が増加した。SK モード QD を形成した C = 0.5 と 0.75 ML では、
C-Ge 結合と C-Si 結合成分のピーク強度がエッチング後に増加した。C-Ge 結合がエッ
チング後に増加したことは、Ge/Si 界面に多量の C-Ge 結合が形成されたことを示し、
C-Si 結合がエッチング後に増加したことは、SK モード QD の濡れ層の下に形成された
C-Si 結合が観測されたためである。これらの結果から、Ge/Si 界面での多量な C-Ge 結
合形成により格子不整合度が低減し、VW から SK 成長へ遷移したと考える。 
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図 4.7 各 C 堆積量におけるエッチング前後の C 1s 軌道 XPS スペクトル 
 
 
図 4.8 C-Ge 結合と C-Si 結合成分の積分強度の C 堆積量依存性 
 固相成長温度依存性 
ここでは、VW 成長と SK 成長を観測した C = 0.25 と 0.75 ML において固相成長温度
が Ge QD 形成へ及ぼす影響について検討した。TD = 200°C、Ge = 1 nm において Ge QD
を形成した。 
 
 固相成長温度の違いによる RHEED パターンと表面形状の変化 
固相成長後の各 TSPE における RHEED 像の変化を図 4.9 に示す。なお、TSPE = 300°C
のみ昇温中の RHEED 像であり、それ以外は 5 分保持後の RHEED 像である。C = 0.25
と 0.75 ML の両 C 堆積量において、RHEED 像が 300 - 400°C で変化し、Ge が固相成長
したことが確認できる。C = 0.25 ML ではスポットパターンが、C = 0.75 ML ではリング
パターンが観測された。 
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図 4.9 固相成長後の各 TSPE における RHEED 像 
 
各 TSPE における固相成長後の AFM 像を図 4.10 にヒストグラムを図 4.11 に示す。C 
= 0.25 ML では、TSPE = 400°C において粒径 30 nm 程度の QD が低密度に形成され、TSPE
の上昇に伴い粒径 15 – 30 nm の QD の密度が増加した。一方、C = 0.75 ML では、TSPE = 
400°C の低温においても粒径 5 - 20 nm の QD が高密度に形成され、TSPE 上昇による QD
形状への変化は見られなかった。また、C = 0.25 ML では VW 成長、C = 0.75 ML では
SK 成長の QD が TSPE によらず形成された。 
 
図 4.10 各 TSPEにおける固相成長後の AFM 像 (r = 2 nm で評価) 
 
C
 =
 0
.2
5
 M
L
0
.7
5
 M
L
TSPE＝300C 400C 450C 650C
0
14
nm
0 0.25 0.5
0
5
10
15
20
X (m)
0
4.5
nm
0 0.25 0.5
0
1
2
3
4
5
X (m)
5
0
0
 n
m
TSPE ＝ 400ºC
0
.7
5
 M
L
C
 =
 0
.2
5
 M
L
0
4.5
nm
0 0.25 0.5
0
1
2
3
4
5
X (m)
0
14
nm
0 0.25 0.5
0
5
10
15
20
X (m)
5
0
0
 n
m
450ºC 650ºC
0
4.5
nm
0 0.25 0.50
1
2
3
4
5
X (m)
he
ig
ht
 (
nm
)
0 0.25 0.5
0
5
10
15
20
X (m)
he
ig
ht
 (
nm
)
0
14
nm
42 
 
 
図 4.11 各 TSPEにおける粒径のヒストグラム(r = 2 nm で評価) 
 
 固相成長温度が C の結合状態に及ぼす影響 
各 TSPEにおける C 1s 軌道 XPS スペクトルを図 4.12 に示す。C = 0.25 ML では、TSPE 
= 450°C において C-Si 結合成分のピーク強度に比べて C-Ge 結合成分のピーク強度が高
く、TSPE = 650°C では C-Si 結合と C-Ge 結合のピーク強度比が逆転し、C-Ge 結合に比べ
て C-Si 結合のピーク強度が高くなった。これは、低 C 堆積量における VW 成長モード
の Ge QD の高密度化には、Ge/Si 界面での C-Si 結合形成による界面エネルギーの増加
が必要であることを示す。一方、C = 0.75 ML では、TSPE = 450°C においても C-Ge 結合
成分のピーク強度が C-Si 結合成分に比べて高く、低固相成長温度でも多量の C-Ge 結合
が形成されることが分かる。この低温での C-Ge 結合形成が濡れ層の形成を促進し、低
温で SK モード QD 形成を可能にしたと考える。 
 
図 4.12 各 TSPEにおける C 1s 軌道 XPS スペクトル 
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 Ge 堆積量依存性 
ここでは、C = 0.75 ML、TD = 200°C、TSPE = 650°C において、Ge 堆積量が Ge QD 形
成へ及ぼす影響について検討した。Ge = 0.75、1、1.5 nm における AFM 像と粒径のヒス
トグラムを図 4.13 に示す。Ge = 0.75 nm と 1 nm では、粒径 10 – 30 nm の QD が形成さ
れ、Ge = 1 nm では、Ge = 0.75 nm に比べて高密度な QD が形成された。一方、Ge = 1.5 
nm では、20 – 50 nm の粒径の QD が増加し、密度は Ge = 1 nm に比べて低下した。Ge = 
1.5 nm での QD の肥大化は、10 nm 程度の粒径の QD が凝集したためだと考える。粒径
と密度の Ge 堆積量依存性を図 4.14 に示す。Ge = 0.75 – 1 nm では、平均粒径 20 nm 程
度のサイズを維持したまま、密度が増加したのに対し、Ge = 1.5 nm で Ge QD の凝集に
より粒径が大きくなり、密度が低下した。これらの結果から、Ge QD 形成に最適な Ge
堆積量は、1 nm であることが明らかになった。 
 
図 4.13 各 Ge 堆積量における AFM 像と粒径のヒストグラム (r = 2 nm で評価) 
 
 
図 4.14 粒径と密度の Ge 堆積量依存性 (r = 2 nm で評価) 
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 Ge 堆積温度依存性 
ここでは、C = 0.75 ML、TSPE = 650C、Ge = 1 nm において、Ge 層の結晶状態の違い
が Ge QD 形成に与える影響を検討した。 
 
 Ge 堆積時の結晶状態 
まず、Ge 堆積時の結晶状態を明らかにするために、Ge 堆積温度を変化させた。TD = 
150 – 400°C の in-plane XRD パターンを図 4.15 に示す。ここでは、Ge 層からの回折を
観測するため 10 nm の Ge を堆積した。図中には、Ge 堆積後の RHEED 像を示した。TD 
= 150 – 200°C では、Ge(220)回折ピークが観測されず、RHEED はアモルファスを示すハ
ローパターンであった。一方、TD = 300°C では、弱い Ge(220)回折ピークが観測され、
RHEED は多結晶を示すリングパターンに変化し、TD = 400°C では、Ge(220)回折強度が
増加した。 
 
図 4.15 TD = 150 – 400°C の in-plane XRD パターン。 
図中は Ge 堆積後の RHEED 像 
 
TD = 150 - 400°C の Ge = 10 nm における Raman 分光スペクトルを図 4.16 に示す。TD 
= 150°C では、アモルファス Ge(a-Ge)を示すピークが~270 cm-1 付近に観測された。TD = 
250°C では、a-Ge のピークに加えて結晶化した Ge(c-Ge)を示すピークが~300 cm-1 付近
に僅かに観測された。その後、堆積温度の上昇に伴い a-Ge 成分が減少し、c-Ge 成分が
増加した。 
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図 4.16  TD = 150 - 400°C の Ge = 10 nm における Raman 分光スペクトル 
 
Raman 分光の a-Ge と c-Ge 成分の積分強度から以下の式により、Ge 層の結晶化度
(Degree of Crystalizaion: DC)を見積もった。 
DC = 𝑎𝑟𝑒𝑎𝑐−𝐺𝑒/(𝑎𝑟𝑒𝑎𝑎−𝐺𝑒 + 𝑎𝑟𝑒𝑎𝑐−𝐺𝑒) 
Ge 層の結晶化度の堆積温度依存性を図 4.17 に示す。TD = 200 - 300°C において Ge 層の
結晶状態が変化していることがわかる。RHEED 像の変化を考慮すると、堆積温度の上
昇により、Ge 層の結晶状態がアモルファスから多結晶に変化していると考えることが
できる。 
 
図 4.17 Ge 層の結晶化度の堆積温度依存性 
 
Ge = 1 nm では、Ge 堆積量が少ないため XRD と Raman 分光による Ge のピーク成分
は観測されない。そこで、Ge 堆積時の表面形状を観測することで、Ge の結晶状態の変
化を推察した。TD = 150 - 500°C の Ge = 1 nm 堆積後の AFM 像を図 4.18 に、表面ラフ
ネスの堆積温度依存性を図 4.19 に示した。TD = 150 - 250°C では、平坦な表面形状が観
測され、堆積温度の上昇により僅かにラフネスが増加した。TD = 250 – 300°C では、粒
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状への表面形状の変化を伴いラフネスが増加し、TD = 400°C まではラフネスの変化は見
られなかった。Ge = 10 nm における結晶状態の変化を考慮すると、TD = 250 - 300°C に
おけるラフネスの変化はアモルファスから多結晶への Ge 層の結晶状態の変化を反映し
ていると考えることができる。さらに堆積温度を上昇させた TD = 500C では、Ge 堆積
時に Ge QD が形成され、それを反映してラフネスが大きく増加した。AFM 粒径と密度
はそれぞれ 10.2 nm (実粒径 6.7 nm)と 5  1011 cm-2 であり、SK モードの QD が形成され
た。TD = 500C において Ge QD が形成された理由を明らかにするために、C の結合状
態をエッチング前後で調べた。その結果を図 4.20 に示す。C-Ge 結合と C-Si 結合がエ
ッチング前後で観測され、エッチング後に C-Ge 結合成分のピーク強度が増加したこと
から、Ge/Si 界面付近に C-Ge 結合が形成されたことが分かる。TD = 500C は、Si 基板
上の Ge 成長の一般的な成長温度であり、Ge が結晶成長したことに加えて Ge/Si 界面付
近での C-Ge 結合形成により、Ge 堆積時に QD が形成されたと考える。ここまでの結果
を踏まえて、TDによる Ge 堆積時の結晶状態を以下のように分類した。 
(1) TD = 150° - 200°C: アモルファス Ge (a-Ge) 
(2) TD = 250°C:ナノクリスタル Ge (nc-Ge: アモルファスと多結晶が混在) 
(3) TD = 300 - 400°C: 多結晶 Ge (poly-Ge) 
(4) TD = 500: Ge QD 形成 
 
図 4.18 TD = 150 - 500°C の Ge 堆積時の AFM 像 (r = 2 nm で評価) 
 
 
図 4.19 表面ラフネスの堆積温度依存性 
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図 4.20 TD = 500C における Ge エッチング前後の C 1s 軌道スペクトル 
 
 固相成長後の Ge 量子ドットの粒径・密度と成長モード 
TD = 150 – 500°C において、固相成長後の Ge QD 形成について検討した。TD = 150 – 
500°C における固相成長後の AFM 像と粒径と密度の堆積温度依存性をそれぞれ図 4.21
と図 4.22 に示す。TD = 150°C では、サイズが大きくばらついた QD が形成された。TD 
= 150 - 250°C では、堆積温度の上昇に伴い粒径が縮小し、密度が増加した。TD = 250 - 
300°C では粒径と密度ともに変化せず、TD = 350 - 500°C で粒径が大きくなり、密度が低
下した。TD = 250°C における AFM 粒径と密度はそれぞれ、9.2 nm (実粒径 5.7 nm)と 6.3 
 1011 であった。固相成長後の DET の堆積温度依存性を図 4.23 に示す。TD = 150°C で
は VW モードの QD が形成され、TD ≧ 200°C では SK モードの QD が形成された。 
 
図 4.21 固相成長後の各 TD における AFM 像 (r = 2 nm で評価) 
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図 4.22 粒径と密度の堆積温度依存性 (r = 2 nm で評価) 
 
 
図 4.23 固相成長後の QD の DET の堆積温度依存性 
 
 
 固相成長後の C の結合状態 
固相成長後の各 Ge 堆積温度における C 1s 軌道の XPS スペクトルと、C-Ge 結合と C-
Si 結合の全 C 1s 軌道スペクトルに対する積分強度比率を図 4.24 に示す。C-Ge 結合は、
TD = 250°C まで堆積温度の上昇に伴い増加し、TD = 300°C において大きく減少し、その
後、大きな変化は見られなかった。これは、Ge 堆積時の結晶状態の違いによる Ge 層中
への C の拡散により考察できる。TD = 150 - 250°C では、Ge の結晶状態がアモルファス
からナノクリスタルへ変化した。TD = 150 - 250°C で C-Ge 結合が大きく増加したことか
ら、アモルファスからナノクリスタルへの変化により Ge 層中への C の拡散が促進され
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たと考える。一方、TD = 250 – 300°C での C-Ge 結合の減少は、Ge の結晶化により Ge 中
への C の拡散が抑制されたためと考える。C-Si 結合については、TD = 150 - 200°C にお
いて C-Si 結合が減少し、TD = 200 - 350°C で堆積温度の上昇に伴い緩やかに増加し、TD 
= 350 – 400°C において C-Si 結合の割合が大きく増加した。TD = 300 - 400°C にかけて C-
Si 結合が増加したのは、Ge 中に拡散せずに Ge/Si 界面に残存した C が、Si と反応して
C-Si 結合を形成したと考える。これらの結果から、TD = 150°C のアモルファスからの固
相成長では、C-Si 結合形成により界面エネルギーが増加し、VW 成長モードの QD が形
成され、TD = 200 - 250C のナノクリスタルからの固相成長では、Ge 層中への C 拡散の
促進により、多量の C-Ge 結合が形成されることで SK 成長モードの QD が形成される
ことが明らかになった。一方、TD ≥ 300C では、Ge 堆積時に Ge がすでに結晶化し、柱
状の表面形状に変化しているため SK 成長モードの QD が形成されたと考える。 
 
図 4.24 固相成長後の各 TD における C 1s 軌道の XPS スペクトルと C-Ge 結合と C-Si
結合の全 C 1s 軌道スペクトルに対する積分強度比率の堆積温度依存性 
 
 固相成長温度と Ge 堆積温度の関係 
ここでは、C = 0.75 ML、Ge = 1 nm における固相成長温度と堆積温度の関係を図 4.25
にまとめた。QD が形成された条件を丸印、形成されなかった条件をバツ印で示した。
(1) TD = 200C において固相成長温度を検討した結果、TSPE ≧ 400C で QD が形成され
た。(2) TSPE = 650C において堆積温度を検討した結果、TD = 150 – 500C において Ge 
QD が形成された。(3) さらに、TD = TSPEの領域についても検討した結果、TD ≧ 450C
において Ge 堆積時に Ge QD が形成されることが明らかになった。TD = 450C - 500C
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は、一般的な Si 基板上の Ge 成長温度であることに加えて、Ge/Si 界面での C-Ge 結合
形成により QD 形成が促進されたため、Ge 堆積時に QD が形成されたと考える。この
Ge QD 形成手法を in-situ C 媒介(ICM)法と呼ぶ。ICM 法は、図 4.26 に示すように成長
温度を一定に保って QD を形成でき、QD 形成プロセスを簡略化できる。 
 
 
図 4.25 固相成長温度と堆積温度の QD 形成への影響 
 
 
図 4.26 ICM 法の QD 形成プロセス 
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 まとめ 
本章では、C を媒介した固相成長による Ge QD 形成について検討した。C 堆積量、固
相成長温度、Ge 堆積量、Ge 堆積温度についての詳細な検討の結果、以下の知見が得ら
れた。 
 
1. C 堆積量 
C-Si 結合と C-Ge 結合が QD 形成に寄与し、QD が小粒径化した。C  0.25 ML で
は VW モード、C ≥ 0.5 ML では SK モードの QD が形成されることを見出した。 
 
2. 固相成長温度 
VW モード QD が形成される C = 0.25 ML では、TSPE = 650C において QD が高密
度に形成された。一方、SK モード QD が形成される C = 0.75 ML では、TSPE = 
400C で QD が高密度に形成された。 
 
3. Ge 堆積量 
Ge = 0.75 – 1 nm において、平均粒径 20 nm 程度のサイズを維持したまま、密度
が増加し、Ge QD 形成に最適な Ge 堆積量が 1 nm であることを明らかにした。 
 
4. Ge 堆積温度依存性 
Ge 堆積温度の変化により Ge 堆積時の結晶状態が、アモルファス、ナノクリスタ
ル、多結晶に変化した。Ge の結晶状態の変化による Ge 層中への C 拡散の変化
により、TD = 250 – 350C のナノクリスタル及び多結晶 Ge からの固相成長により
小粒径な Ge QD が形成可能であることを見出した。また、堆積温度の上昇と固
相成長温度の降温により、TD ≥ 450C において ICM 法により Ge QD を形成でき
ることを明らかにした。 
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第5章 Si1-XCX 歪補償スペーサの形成と
Ge 量子ドットの積層化 
 
 緒言 
 Si1-xCx 歪補償法 
ここでは、積層による Ge QD 肥大化の抑制に向け、Si1-xCx 歪補償スペーサの形成と
Si1-xCxスペーサを用いた歪補償 Ge QD 積層について検討する。QD 積層において、基板
と同じ材料をスペーサ層に利用した場合、積層による歪の蓄積により QD が肥大化し、
密度が低下することが報告されている 9,47,48。III-V 族化合物半導体の QD 積層では、歪
補償法により QD の蓄積歪を緩和し、積層による QD 肥大化を抑制している 49–51。この
手法は、基板、QD よりも格子定数の短い材料をスペーサ層に利用することで、スペー
サ層に印加される伸長歪により QD の圧縮歪を緩和する。GaAs 基板上の InAs QD の積
層において、GaAs スペーサと GaNAs スペーサを用いた場合の 30 層目の QD の AFM 像
を図 5.1 に示す。基板と同じ材料の GaAs をスペーサに用いると QD の肥大化が発生し
たのに対し、GaAs よりも格子定数の短い GaNAs をスペーサに用いると QD の肥大化が
抑制されていることが分かる。このように歪補償層は QD の肥大化の抑制に効果的であ
るが、IV 族半導体においては、歪補償法による QD 積層についてはほとんど検討され
ていない。そこで、本章では Ge、Si よりも格子定数の短い Si1-xCx 層を歪補償層として
利用し、Ge QD に印加される圧縮歪を緩和し、積層による QD 肥大化の抑制について検
討する。 
 
図 5.1 GaAs スペーサと GaNAs スペーサを用いた場合の 
30 層目の InAs QD の AFM 像 
GaAsスペーサ GaNAsスペーサ
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 1 層目 Ge 量子ドットの形成法と量子ドット積層プロセスの設計 
ここでは、1 層目の Ge QD の形成法を決定するために SR 法と SPE 法を比較した。
SR 法と SPE 法における粒径と密度の相関関係を図 5.2 に示す。成長モードにより色分
けし、VW モードを赤、SK モードを青で示した。また、先行研究の C 媒介 Ge QD の粒
径と密度も図中に記載した 40,41。両手法において目標を満たす粒径と密度の Ge QD が
形成することが可能であるが、QD 中への強いキャリアの閉込には濡れ層を有さない
VW 成長が望ましい。そのため、1 層目の Ge QD は SR 法で形成することに決定した。
しかし、SR 法で 2 層目以降の Ge QD を形成する場合、スペーサ上への C 堆積のための
降温と C-Si 反応のための昇温が必要であり、プロセスが煩雑化することに加えて、ス
ペーサ層堆積後の昇温時にスペーサ/Ge QD 界面でのミキシングが懸念される。また、2
層目以降を SPE 法により形成する場合においても、nc-Ge 形成のためにスペーサ層堆積
後に成長温度を降温し、固相成長のために再昇温する必要がある。そこで、第 4 章で見
出した ICM 法により 2 層目以降の QD を形成し、成長温度の昇降温を避けた Ge QD 積
層プロセスを設計した。そのシーケンスを図 5.3 に示す。Si 基板上に SR 法で VW モー
ドの QD を形成し、同成長温度において、Si1-xCx スペーサ層を堆積し、ICM 法によりス
ペーサ上に QD を形成する。Si1-xCxスペーサ層形成と ICM 法を繰り返すことにより Ge 
QD を積層でき、QD 積層プロセスを簡易化した。 
 
 
図 5.2 SR 法と SPE 法における粒径と密度の相関関係 
 
目標領域
0
20
40
60
80
100
120
0 2 4 6 8
density (10
11
 cm
-2
)
d
ia
m
e
te
r 
(n
m
)
表面再構成(SR)法
VWモード
SKモード
[1] 
[2] 
[1] O. Leifeld et al., 
Nanotech. 10 (1999) 122
[2] O. G. Schmidt et al.,
APL 71 (1997) 2340
0
20
40
60
80
100
120
0 2 4 6 8
d
ia
m
e
te
r 
(n
m
)
density (10
11
 cm
-2
)
固相成長(SPE)法
[1] 
[2] 
VWモード
SKモード
[1] O. Leifeld et al., 
Nanotech. 10 (1999) 122
[2] O. G. Schmidt et al.,
APL 71 (1997) 2340
54 
 
 
図 5.3 歪補償 Ge QD 積層シーケンス 
 
 Si1-XCX 層の C 含有量の同定 
Si1-XCX 層の C 含有量を同定するために、Si(100)基板上に TG = 550°C で 100 nm の Si1-
XCX 層を成長した。図 5.4 に示すように C の成長速度(GRC)は電子銃のエミッション電
流値に対して指数関数的に増加する。そこで、Si の成長速度を~3 nm/min に固定して、
エミッション電流値を変化させることにより、Si1-XCX層の C 含有量をコントールした。
C 含有量(X)は、Si 層中に堆積したすべての C が格子位置に配位することを仮定して以
下の式により算出した 
X = (𝐺𝑅𝐶 × 𝐶𝑐) (𝐺𝑅𝐶 × 𝐶𝑐 + 𝐺𝑅𝑆𝑖 × 𝐶𝑆𝑖)⁄   
ここで CC と CSi はそれぞれグラファイトと Si の原子濃度である。C の成長速度は、Si
基板上に 200C で 10 - 50 nm の C を堆積することにより算出しており、堆積された C
はグラファイトに近い構造を有することを Raman 分光から確認している。そのため、C
の原子密度にグラファイトを利用した。 
 
図 5.4 電子銃のエミッション電流値と C 成長速度の関係 
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Si(400)回折ピーク付近と 30 - 75°の高分解能 out-of-plane XRD パターンを図 5.5 に示
す。C 含有量の増加に伴い Si1-XCX 層からの回折ピークが高角度側にシフトし、格子定
数の短縮を確認した。また、1.4 at.%までは良好な結晶性を示すフリンジが観測された
のに対して、1.9 at.%では Si1-XCX の回折ピーク強度が減少し、フリンジも観測されなか
った。広範囲の XRD パターンからは傾斜配向成分は観測されず、Si1-XCX層がエピタキ
シャル成長していることが分かる。 
 
図 5.5 Si1-XCX 層の Si(400)回折ピーク付近と 30 - 75°の out-of-plane XRD パターン 
 
Si(220)回折ピーク付近の in-plane XRD パターンを図 5.6 に示す。x = 1.4 at.%まではお
おきな変化は見られなかったが、x = 1.9 at.%で Si(220)ピークが高角度側にシフトした。
out-of-plane 測定の結果も考慮すると、x = 1.4 at.%までは Si1-XCX 層が Si 基板上に
pseudomorphic に成長し、x = 1.9 at.%では Si1-XCX 層が緩和したことがわかる。この結果
から歪補償層として Si1-xCxを利用するには C 含有量 1.4 at.%付近にする必要があること
がわかった。out-of-plane XRD の Si1-XCX 回折ピーク位置から算出した Si1-XCX 層の格子
定数の C 含有量依存性を図 5.7 に示す。また、弾性ひずみを考慮し、Si とダイアモン
ド構造の C を想定したヴェガード則により算出した Si1-XCX 層の格子定数の理論直線を
実線で示した。ヴェガード則に従って Si1-XCX 層の格子定数が短縮したことから、すべ
ての C が Si 中の格子位置に配位していることがわかり、out-of-plane XRD により C 含
有量を同定可能であることが明らかになった。 
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図 5.6 Si1-XCX 層の Si(220)回折ピーク付近の in-plane XRD パターン 
 
 
図 5.7  Si1-XCX 層の格子定数の C 含有量依存性 
 
 Si1-XCX 歪補償スペーサ層の形成 
 Ge 量子ドット上の Si1-xCx スペーサ膜厚の検討 
Si1-xCx/QD 構造の形成シーケンスを図 5.8 に示す。Ge QD 形成には SR 法を用い、C = 
0.25 ML、TR = 750°C、Ge = 2 nm、TG = 550°C、GRGe = 3 nm/min の堆積条件にて VW モ
ード QD を形成し、その後、QD 成長と同温度で Si1-xCx層を堆積した。 
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図 5.8 Si1-xCx/QD 構造の形成シーケンス 
 
x = 1.5 at.%において Si1-XCX の膜厚を変化させた。各 Si1-XCX 膜厚における Si1-xCx/QD
構造の AFM 像を図 5.9 に示す。また、表面ラフネスの Si1-XCX 膜厚依存性を図 5.10 に
示す。膜厚 5 nm までは、Ge QD の間に Si1-XCX の島が形成され、Si 露出面に Si1-XCX が
優先的に成長した。一方、膜厚 10 – 20 nm では、粒状の表面形状が観測され、それ以上
の膜厚では粒同士がつながり山脈上の表面形状に変化した。表面ラフネスは、膜厚 0 - 5 
nm において 2 – 1.7 nm まで低下し、その後、1.7 – 2.5 nm に増大し、飽和した。 
 
 
図 5.9 各 Si1-XCX 膜厚における Si1-xCx/QD 構造の AFM 像 
 
Ge Si1-xCx
C-Si反応
@750C
@550C
C@200C
T
e
m
p
e
ra
tu
re
Time
Si1-xCx = 2.5 nmQD 5 nmnm nm nm
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
20 nm10 nm 50 nm
0 0.25 0.5 0.75
0
5
10
15
X (m)
H
e
ig
ht
 (
nm
)
10
0
15
0
15
0
15
nm
0
15
nm
0
15
nm
0
58 
 
 
図 5.10 表面ラフネスの Si1-XCX 膜厚依存性 
 
Si1-XCX/Ge/Si(100)構造の被覆性を ISS により評価した。ISS スペクトルと規格化した
Ge ピーク強度の Si1-XCX 膜厚依存性を図 5.11 に示す。Si1-XCX 膜厚の増加に伴い、Ge ピ
ーク強度が指数関数的に減少した。Si1-XCX 膜厚 10 nm において、Si ピーク強度に対し
て 5%の Ge ピーク強度が観測されているが、Si1-xCx膜厚 20 nm 以上では、表面形状が山
脈状に変化するため、5%の Ge の露出を許容しスペーサ膜厚を 10 nm に決定した。 
 
図 5.11 ISS スペクトルと Si ピーク強度に対する Ge ピーク強度の Si1-XCX 膜厚依存性 
 
 Si1-xCx スペーサ層中の C 含有量が Ge 量子ドットの歪緩和に及ぼす影
響 
Si 基板上に Si1-XCX 層が pseudomorphic 成長する C 含有量付近において、Ge QD 上に
Si1-XCX 層を堆積し、歪補償の効果について検討した。Si1-XCX/QD 構造の in-plane XRD パ
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ターンを図 5.12 に示す。1 層目の Ge QD の格子緩和率は 97%であり、ほぼ完全緩和し
ている。Si スペーサを堆積した場合、Ge(220)回折ピークが広角側にシフトし、Ge QD
に圧縮歪が印加された。一方、Si1-XCX スペーサを堆積した場合、C 含有量の増加により
Ge(220)回折ピークが低角側にシフトした。これは、Ge QD の圧縮歪が低減しているこ
とを示し、Si1-xCx層の導入が歪補償に有効であることがわかる。また、Ge(220)回折強度
が C 含有量により変化していないことから、Si1-xCx 層の導入による Ge QD の結晶性へ
の悪影響はみられない。 
 
図 5.12 Si1-XCX/QD 構造の in-plane XRD パターン 
 
Si1-XCX/QD 構造の Raman 分光スペクトルを図 5.13 に示す。303 cm-1 付近に観測され
るピークは、Si の 2 次の縦型音響フォノン(2TA)である。C 含有量の増加により、Ge-Ge
振動モードのピーク位置が低波数側にシフトした。これは、Ge QD の圧縮歪の低減を示
し、Raman 測定からも Si1-XCX 層の導入による歪補償効果を確認した。 
 
図 5.13 Si1-XCX/QD 構造の Raman 分光スペクトル 
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in-plane XRD の Ge(220)回折ピークと Raman 分光の Ge-Ge 振動モードピークから格
子緩和率を算出した。Raman 分光においては、以下の高 Ge 濃度における Ge QD の歪算
出の式を用いて格子緩和率を算出した 67。 
𝜔𝐺𝑒−𝐺𝑒 = 𝜔𝐺𝑒−𝐺𝑒
0 + 𝑏𝐺𝑒−𝐺𝑒𝜀xx. 
𝑎𝐺𝑒−𝐺𝑒 = 𝑎𝐺𝑒(1 + 𝜀xx). 
𝑅𝑅𝑎𝑚𝑎𝑛 = (𝑎Ge−Ge − 𝑎Si) (⁄ 𝑎Ge − 𝑎Si) × 100. 
ここで、𝜔𝐺𝑒−𝐺𝑒と𝜔𝐺𝑒−𝐺𝑒
0 は、それぞれサンプルとバルク Ge(300.8 cm-1)の Ge-Ge 振動
モードのピーク位置を示す。𝑏𝐺𝑒−𝐺𝑒と𝜀xxはフォノン歪シフト係数(-236 cm
-1)と Si(100)面
での Ge の 2 軸性歪を示す。𝑏𝐺𝑒−𝐺𝑒は、XRD により算出した Si 基板上の Ge 薄膜の緩和
率から校正した。𝑎𝐺𝑒−𝐺𝑒と𝑅𝑅𝑎𝑚𝑎𝑛は Raman 分光から算出した Ge の格子定数と Raman
分光から算出した格子緩和率を示す。Si1-XCX/QD 構造の格子緩和率の C 含有量依存性
を図 5.14 に示す。図中の点線は、1 層目の Ge QD の格子緩和率を示す。XRD と Raman
どちらの測定においても、ほぼ同じ依存性が得られた。C 含有量の増加に伴い格子緩和
率が増加し、 x = 0.5 at.%では、RRaman は 79%に、RXRD は 72%に達し、その後、飽和し、
x = 1.5 at.%では 80%の格子緩和率が得られた。 
Si1-XCX 層導入による歪緩和を図 5.15 に示す簡易モデルを用いて説明する。Si スペー
サの場合は、Ge QD 上に堆積した Si スペーサ層から圧縮歪が Ge QD に印加されるのに
対し、Si1-XCX 層の場合は、Ge QD の間の Si 露出面に成長した Si1-XCX 層から伸長歪が Ge 
QD に印加される。Si1-xCx層の伸長歪が Ge QD を引張り、その結果、Ge QD の圧縮歪が
低減した。これらの結果から、Si1-XCX 層の導入がスペーサ中に埋め込まれた Ge QD の
圧縮歪の低減に効果的であることを明らかにした。 
 
図 5.14 Si1-XCX/QD 構造の格子緩和率の C 含有量依存性 
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図 5.15 Si1-XCX 層導入による歪緩和の簡易モデル 
 
 
各 C 含有量における Si1-xCx/QD 構造の AFM 像を図 5.16 に示す。C 含有量による表
面形状及びラフネスの変化は見られず、1.6 – 1.8 nm の表面ラフネスを観測した。 
 
図 5.16 各 C 含有量における Si1-xCx/QD 構造の AFM 像 
 
スペーサ表面の歪を調べるために、X 線入射角 0.13において高分解能 in-plnae XRD
測定した。その XRD パターンを図 5.17 に示す。C 含有量の増加に伴い Si(220)のピー
ク位置が広角度側にシフトし、スペーサ表面に圧縮の歪が印加されたことが分かる。 
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図 5.17 spacer/QD 構造の Si(220)付近の高分解能 in-plane XRD パターン 
 
 Si1-XCX スペーサ層上の Ge 量子ドット形成 
 スペーサ上の Ge 量子ドットの表面形状と粒径・密度 
スペーサ層上の QD 形成を検討するために、図 5.8 と同様のプロセスを用いて Si1-
XCX/Ge/Si(100)構造を形成し、スペーサ上に 2 nm の Ge を同成長温度(TG = 550°C)で成長
した。なお、スペーサ堆積後の表面形状が粒状であり、AFM によるスペーサ上の QD 形
成の評価が困難であるため、KFM 測定を導入した。Si 基板上の Ge QD と各 C 含有量に
おけるスペーサ層上のGe QDのAFM像とKFM像を図 5.18に示す。Ge/Si1-xCx/Ge/Si(100)
構造において、AFM 像では QD の形成を確認できるが、KFM 像では QD 形状は観測さ
れなかった。これは、Si1-XCX 表面が露出していないことを示し、Ge が膜状に成長して
いることを示唆する。 
 
図 5.18 Ge/Si1-xCx/Ge/Si(100)構造の AFM 像と KFM 像 
 
46.5 47 47.5 48
2 (degree)
N
o
rm
a
liz
e
d
 i
n
te
n
s
it
y
 (
a
. 
u
.)
x (%)
1.5
0
0.5
Si
substrate
Si(220)
0 0.25 0.5 0.75-60
-30
0
30
60
x (m)
0 0.25 0.5 0.750
5
10
15
x (m)
0 0.25 0.5 0.750
5
10
15
x (m)
0 0.25 0.5 0.750
5
10
15
x (m)
h
e
ig
h
t 
(n
m
)
Ge QD/Si(100)
0
.5
 
m
0 0.25 0.5 0.75-60
-30
0
30
60
x (m)
0 0.25 0.5 0.75-60
-30
0
30
60
x (m)
0 0.25 0.5 0.75-60
-30
0
30
60
x (m)
p
o
te
n
ti
a
l 
(m
V
)
0
.5
 
m
x = 0% 0.5% 1.5%
A
F
M
K
F
M
0 0.25 0.5 0.750
5
10
15
x (m)
Ge/Si1-xCx/Ge/Si(100)
10 nm
0
5
10 nm
0
5
10 nm
0
5
10 nm
0
5
70 mV
-70
0
20 mV
-20
0
20 mV
-20
0
20 mV
-20
0
63 
 
スペーサ上の QD 形成に向けて Ge/Si1-XCX スペーサ界面への C 媒介を検討した。
Si0.985C0.015 ス ペ ー サ 層 上 に C と 2 nm の Ge を 550°C で 堆 積 し た 。
Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の AFM 像と KFM 像を図 5.19 に示す。AFM 像と KFM
像でほぼ同じ表面形状が観測されたことから、0.1 ML の C 媒介により、Ge QD が
Si0.985C0.015 スペーサ上に形成されたことがわかる。 
 
図 5.19 Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の AFM 像と KFM 像 
 
Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の粒径と密度の C 堆積量依存性を図 5.20 に示す。点線
は、Si 基板上の Ge QD の密度と平均粒径であり、斜線の領域は、Si 基板上の Ge QD の
標準偏差を示す。C 堆積量の増加に伴ない密度が増加し、粒径が縮小した。また、C ≧ 
0.25 ML では、Si 基板上の Ge QD とほぼ同じ粒径と密度の QD が Si1-XCX スペーサ上に
おいても形成された。C = 0.25 ML において、平均粒径 22.0 nm、密度 4.4  1011 cm-2 の
QD が得られた。 
 
図 5.20 Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の粒径と密度の 
C 堆積量依存性 (r = 10 nm で評価) 
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ここで、各構造の表面形状と spacer/QD 構造のスペーサ層の歪の観点からスペーサ層
上の QD 形成について考える。1 層目の QD と spacer/QD 構造、Ge/spacer/QD 構造、
Ge/C/spacer/QD構造のSiスペーサとSi1-xCxスペーサの場合のAFM像を図 5.21に示す。
なお C2 は 0.25ML である。まず、spacer/QD 構造の表面形状が Si スペーサと Si1-xCxスペ
ーサで変化していないことから、スペーサ層の表面形状は 2 層目の QD 形成に影響しな
いことが分かる。次に、Ge/spacer/QD 構造と Ge/C2/spacer/QD 構造を比較すると、Si ス
ペーサと Si1-xCx スペーサどちらにおいても C2 媒介により QD が小粒径化した。このこ
とからスペーサ上の C 媒介が 2 層目 QD の小粒径化に効果的であることが分かる。ま
た、Si スペーサと Si1-xCx スペーサにおいて QD の粒径を比較すると、C 媒介の有無によ
らず Si1-xCxスペーサにおいて小粒径な QD が形成された。これは、Si1-xCx スペーサ表面
への圧縮歪の印加により Ge と Si1-xCx スペーサの格子不整合が大きくなり、QD 形成が
促進されたためであると考える。これらの結果から、Si1-xCxスペーサ表面の圧縮歪と Ge/
スペーサ界面への C 媒介により、Ge/C/Si1-xC/QD 構造で最も小粒径な QD が形成された
と考える。 
 
 
図 5.21 各構造の AFM 像 (r = 10 nm で評価) 
 
 Si1-xCx スペーサ上の Ge 量子ドットの歪評価 
Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の in-plane XRD パターンと Raman 分光スペクトルを図 
5.22 に示す。また、面内格子緩和率の C 堆積量依存性を図 5.23 に示す。点線は Si 基板
上の Ge QD (97%)と Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造 (80%)の格子緩和率を示す。0.1 ML の C
媒介により歪が緩和し、約 77%から 86%に格子緩和率が向上した。また、Ge(220)回折
強度と Ge-Ge 振動モードのピーク強度が C 媒介により変化しないことから、C 媒介に
よる Ge の結晶性への悪影響はほとんどないことがわかる。 
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図 5.22 Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の in-plane XRD パターンと 
Raman 分光スペクトル 
 
 
図 5.23 面内格子緩和率の C 堆積量依存性 
 
Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の Si-Ge振動モード付近のRaman分光スペクトルと Si-
Ge 振動モード成分のピーク強度の C 堆積量依存性を図 5.24 に示す。破線は Si1-
xCx/Ge/Si(100)構造の Si-Ge 振動モード成分のピーク強度を示し、Si1-xCx/QD 界面でのミ
キシングを示す。C 媒介により Si-Ge 振動モード成分のピーク強度が減衰しており、C 
≧ 0.25 ML においては、Si0.985C0.015/Ge と同じ強度が観測された。つまり、2 層目の Ge
と Si0.985C0.015 スペーサ界面でのミキシングを C 媒介により抑制できたことを示す。これ
らの結果から、Si1-XCX 層上への C 堆積により、ミキシングを抑制した Ge QD をスペー
サ上に形成可能であることが明らかになった。 
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図 5.24 Ge/C/Si0.985C0.015/Ge/Si(100)構造の Si-Ge 振動モード付近の 
Raman 分光スペクトルと Si-Ge 振動モードのピーク強度の C 堆積量依存性 
 
 歪補償スペーサを利用した Ge 量子ドットの積層化 
 歪補償 Ge 量子ドット積層のプロセスシーケンス 
ここでは、C媒介とSi1-XCX歪補償層を利用したGe QDの多重積層について検討した。
成長シーケンスを図 5.25 に示す。0.25 ML の C を 200°C で堆積後、TR = 750°C で C-Si
反応した。その後、TG = 550°C で 2 nm の Ge と 10 nm の Si1-XCX 層、0.25 ML の C を連
続的に堆積した。Ge 堆積から C2 堆積までのプロセスを繰り返し Ge QD 積層構造を形
成した。以下では、QD とスペーサ層の 1 組を 1 積層と表記し、QD が最表層である場
合にはそれまでに形成した組数に 0.5 を加えて表記する。 
 
図 5.25 歪補償 Ge QD 積層の成長シーケンス 
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 Ge 量子ドット積層構造の表面形状と粒径・密度 
各積層数における Ge QD の AFM 像と KFM 像を図 5.26 に示す。すべてのサンプル
において KFM 像から QD 形状が観測されており、Ge QD が 4.5 積層においても形成さ
れることが明らかになった。 
 
図 5.26 各積層数における Ge QD の AFM 像と KFM 像 
 
Si と Si1-XCX スペーサを利用した場合の粒径の積層数依存性を図 5.27 に示す。図中に
は Si1-xCx スペーサを利用した場合の 0.5 積層と 4.5 積層のときの RHEED 像を示した。
Si スペーサの場合、積層数の増加に伴い 0.5 層から 4.5 層において QD の平均粒径が 23 
nm から 36 nm に肥大化した。一方、Si1-XCX スペーサの場合、積層による QD の肥大化
が低減され、4.5 積層においても AFM 粒径 27.7 nm (実粒径 14.7 nm)の QD が形成され
た。また、4.5 層でも輝点の RHEED パターンが観測され、積層しても Ge QD が結晶成
長していることが確認できる。積層数に対する QD 粒径の増加率から、積層可能数を算
出した結果、強閉込領域では 5 積層、中間閉込領域では 10 積層可能であることがわか
った。一方、積層により粒径のばらつきが大きくなり、均一性については課題の残る結
果となった。ばらつきの抑制には、Si 基板表面の原子層レベルでの平坦化による Ge の
核形成確率の均一化や STM 等による Si 基板面内での C 堆積位置のばらつき評価と C
堆積位置制御などを検討する必要があると考える。 
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図 5.27 Si と Si1-XCX スペーサを利用した場合の粒径の積層数依存性  
(r = 10 nm で評価) 
 
 歪補償 Ge 量子ドット積層構造の歪解析 
Si1-XCXスペーサを利用した場合の Ge QD 積層構造の Raman 分光スペクトルと緩和率
の積層数依存性を図 5.28 に示す。Si スペーサを利用した場合は、Si スペーサ堆積後の
1 積層において緩和率が 100%から 70%以下に大きく低下し、その後、一定であった。
一方、Si1-xCxスペーサを用いた場合は、1 積層以降の緩和率を約 80%に維持することが
でき、Ge QD に印加される圧縮歪を低減することができた。圧縮歪の低減が Si1-xCx ス
ペーサにおいて積層による QD サイズの肥大化の低減に繋がったと考えられる。一方、
QD の圧縮歪を完全に緩和することができなかったため、積層数の増加に伴い QD が僅
かに肥大化した。さらなる QD 肥大化の抑制には、C 含有量の最適化や、各層ごとに C
含有量を変化させる等を検討する必要がある。 
 
 
図 5.28 Si1-XCX スペーサを利用した場合の Ge QD 積層構造の Raman 分光スペクトル
と緩和率の積層数依存性 
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 まとめ 
本章では、Si1-xCx 歪補償層の形成と Si1-xCx 歪補償層を利用した Ge QD 積層について
検討した。以下に本章で得られた知見をまとめる。 
 
1. Ge QD 積層プロセスの設計 
1 層目の Ge QD 形成には表面再構成法を用い、2 層目以降の Ge QD 形成は ICM
法を用いることにより、Ge QD 積層構造を形成することに決定した。 
 
2. Si1-xCx 歪補償スペーサの形成 
表面形状と Ge QD の Si1-xCxスペーサによる被覆性の評価からスペーサ膜厚を 10 
nm に決定した。また、C 含有量の増加により Ge QD の圧縮歪が低減できること
を明らかにし、x = 0.015 において 80%の面内格子緩和率を実現した。 
 
3. Si1-xCx スペーサ上の Ge QD 形成 
Ge QD/Si1-xCx界面への 0.25 ML 以上の C 媒介により 1 層目と同等の粒径・密度の
Ge QD を形成できることを明らかにした。また、Si1-xCxスペーサ表面の圧縮歪と
C 媒介により 2 層目 Ge QD が小粒径化することを明らかにした。 
 
4. Si1-xCx スペーサを用いた歪補償 QD 積層 
Si0.985C0.015スペーサを利用することで積層による Ge QD の圧縮歪が低減され、QD
肥大化の低減を実証した。4.5 積層において、粒径 14.7 nm、密度 1.2  1011 cm-
2、ばらつき 45%の QD が形成された。 
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第6章 結論 
 
本研究では、IV 族半導体 QD デバイスの実用化に向け、カーボン媒介による歪補償 Ge 
QD 積層構造の形成について検討した。以下に本研究で得られた知見を総覧する。 
 
第 3 章 表面再構成を利用した Ge 量子ドット形成 
1. C-Si 反応温度 
C-Si 反応温度の上昇による C-Si 結合の形成量と面荒れのバランスにより、TR = 
750C において QD が小粒径・高密度化することを明らかにした。 
 
2. Ge 成長速度・成長温度 
Ge 成長速度の上昇による核形成確率の増加により、QD の粒径が縮小し、GRGe ≥ 
2 nm/min 以上で小粒径な QD が形成可能であることを見出した。高成長速度の
GRGe = 2.2 nm/min では Ge 成長温度依存性が見られなかったが、低成長速度の
GRGe = 0.2 nm/min では成長温度の低温下により粒径が縮小し、密度が増加した。 
 
3. C 堆積量 
C 堆積量の増加により Ge QD が小粒径化し、C = 0.5 ML – 0.75 ML において VW
から SK モードへ遷移した。C = 0.25 ML では c(44)表面再構成により界面エネ
ルギーが増加し、VW モード Ge QD が形成され、C = 0.75 ML では未反応 C の
Ge/Si 界面での C-Ge 結合形成により SK 成長モードの QD が形成されることを明
らかにした。 
 
4. Ge 堆積量 
Ge = 1 - 2 nm において小粒径を維持したまま、密度が増加することを見出した。 
 
第 4 章 固相成長を利用した Ge 量子ドット形成 
1. C 堆積量 
C-Si 結合と C-Ge 結合が QD 形成に寄与し、QD が小粒径化した。C  0.25 ML で
は VW モード、C ≥ 0.5 ML では SK モードの QD が形成されることを見出した。 
 
2. 固相成長温度 
VW モード QD が形成される C = 0.25 ML では、TSPE = 650C において QD が高密
度に形成された。一方、SK モード QD が形成される C = 0.75 ML では、TSPE = 
71 
 
400C で QD が高密度に形成された。 
 
3. Ge 堆積量 
Ge = 0.75 – 1 nm において、平均粒径 20 nm 程度のサイズを維持したまま、密度
が増加し、Ge QD 形成に最適な Ge 堆積量が 1 nm であることを明らかにした。 
 
4. Ge 堆積温度依存性 
Ge 堆積温度の変化により Ge 堆積時の結晶状態が、アモルファス、ナノクリスタ
ル、多結晶に変化した。Ge の結晶状態の変化による Ge 層中への C 拡散の変化
により、TD = 250 – 350C のナノクリスタル及び多結晶 Ge からの固相成長により
小粒径な Ge QD が形成可能であることを見出した。また、堆積温度の上昇と固
相成長温度の降温により、TD ≥ 450C において ICM 法により Ge QD を形成でき
ることを明らかにした。 
 
第 5 章 Si1-xCx 歪補償スペーサの形成と量子ドットの積層化 
1. Ge QD 積層プロセスの設計 
1 層目の Ge QD 形成には表面再構成法を用い、2 層目以降の Ge QD 形成は ICM
法を用いることにより、Ge QD 積層構造を形成することに決定した。 
 
2. Si1-xCx 歪補償スペーサの形成 
表面形状と Ge QD の Si1-xCxスペーサによる被覆性の評価からスペーサ膜厚を 10 
nm に決定した。また、C 含有量の増加により Ge QD の圧縮歪が低減できること
を明らかにし、x = 0.015 において 80%の面内格子緩和率を実現した。 
 
3. Si1-xCx スペーサ上の Ge QD 形成 
Ge QD/Si1-xCx界面への 0.25 ML 以上の C 媒介により 1 層目と同等の粒径・密度の
Ge QD を形成できることを明らかにした。また、Si1-xCxスペーサ表面の圧縮歪と
C 媒介により 2 層目 Ge QD が小粒径化することを明らかにした。 
 
4. Si1-xCx スペーサを用いた歪補償 QD 積層 
Si0.985C0.015スペーサを利用することで積層による Ge QD の圧縮歪が低減され、QD
肥大化の低減を実証した。4.5 積層において、粒径 14.7 nm、密度 1.2  1011 cm-
2、ばらつき 45%の QD が形成された。 
 
本研究では、SR 法と SPE-ICM 法により Si 基板およびスペーサ上に Ge QD を自己
組織的に形成でき、Si1-xCx歪補償層法により QD の肥大化を抑制した QD 積層が可能
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であることが示された。一方、QD 粒径のばらつきについては目標を達成しておらず、
Si 基板表面の原子層レベルでの平坦化や基板面内の C 堆積位置制御などの検討が必
要である。しかしながら、本研究で確立した C 媒介歪補償 Ge QD 積層法の利用によ
り、Si LSI 上の Ge QD 発光素子形成や中間バンド型 Ge QD 太陽電池形成の指針が得
られ、Si 単体では実現困難であった高性能・高機能な LSI チップや従来の単接合 Si
太陽電池の変換効率を大幅に向上した太陽電池の実現が今後期待される。 
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